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C Versicherung
1 Einleitung
Das Zeitalter der Leichtmetalle als technisch nutzbare Werkstoffe begann 1886 mit dem
Beginn der Massenproduktion von Magnesium in der „Aluminium-Magnesium-Fabrik
A.G.“ in Hemelingen, einem Viertel in Bremen, Deutschland. Die Herstellungsmethode
war eine von von Graetzel1 entwickelte Elektrolyse von Carnallit (KMgCl3 ·6H2O) [1].
Im gleichen Jahr bekamen der französische Chemiker Paul-Louis-Toussaint Héroult und
der US-amerikanische Ingenieur Martin Hall unabhängig voneinander das Patent auf
die Elektrolyse von Aluminiumoxid-Kryolith-Gemengen. Die Massenherstellung von
Aluminium begann ein Jahr später in der Fabrik der „Aluminium A.G.“ in Neuhausen am
Rheinfall in der Schweiz [2].
Mit der neuen Phasenregel, die theoretisch von Willard Gibbs 1876 hergeleitet und von
B. Roozeboom bis 1887 zur praktischen Anwendung vereinfacht worden war, wurde es
zu Beginn des 20. Jahrhunderts möglich, die Entwicklung von Stahl zu revolutionieren
[3]. In den folgenden Jahrzehnten konnten auch Leichtmetalllegierungen auf der Basis
von Al, Mg und Ti für den Markt zu entwickelt werden, ihre Zahl wächst bis heute. Hier
rückte auch das Zink als Legierungselement für Al und Mg in den Blickpunkt, da es
sich als Zusatz günstig auf die Verformbarkeit auswirkt [4]. Legierungen werden in der
Literatur oft mit intermetallischen Verbindungen verwechselt. Eine Legierung besteht
meist aus mehreren Phasen, die als meso-, mikro- oder nanoskopische Körner das Gefüge
der Legierung aufbauen. Jede von diesen Phasen kann eine feste Lösung (Mischkristall)
von einer oder mehreren chemischen Komponenten in der Hauptkomponente oder eine
intermetallische Verbindung sein [5]. Intermetallische Phasen befinden sich im Zentrum
eines Phasendiagramms, das heißt zwischen den festen Lösungen der Elemente, deren
Existenzbereich sich vom Rand des Phasendiagramms her erstreckt.
Kurz nachdem das erste Experiment mit Röntgenstrahlung an einem Feststoff (CuSO4 ·
5H2O) 1912 von Max von Laue durchgeführt und die praktische Vakuum-Röntgenröhre
mit einer W-Kathode 1913 von W. D. Coolidge erfunden worden war, wurden auch
Metallfolien damit von H. B. Keene untersucht [6, 7]. Nachdem die wissenschaftlichen
Grundlagen der Röntgenkristallografie 1914 (von Laue) und 1915 (William Henry und
William Lawrence Bragg) mit dem Nobel-Preis ausgezeichnet worden waren, begannen
die Untersuchungen der ubiquitären und interessantesten Oxide, Salze und Metalle [8, 9].
Es dauerte aber nur wenige Jahre, bis auch die ersten Röntgenbeugungsexperimente an
Legierungen und intermetallischen Verbindungen von M. R. Andrews, J. F. T. Young und
L. Pauling [10–12] publiziert wurden.
1Deutsches Reichspatent D.R.P. 26932, 1883.
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2 1 Einleitung
Ein wichtiger Schritt in Richtung der Strukturanalyse von Kristallstrukturen komplexer
intermetallischer Verbindungen war die Kristallstrukturaufklärung von MgZn22 durch J. B.
Friauf [13]. Die Anordnung von zwölf Zn Atomen um jedes Mg Atom kann mit einem
Tetraederstumpf beschrieben werden. Dieser ist für die Strukturen einer bestimmten Klasse
intermetallischer Verbindungen, den „tetraedrisch dicht gepackten“ (tdp3) Phasen und den
diesen verwandten Verbindungen so wichtig, dass er später „Friauf-Polyeder“ genannt
wurde.
D. Shoemaker (ein Freund und ehemaliger Student von L. Pauling) arbeitete, zusammen
mit seiner späteren Frau C. Brink Shoemaker und seinem ersten Doktoranden G. Bergman,
am Massachusetts Institute of Technology an der Lösung der Kristallstruktur verschiedener
intermetallischer Verbindungen. Beispiele sind die P- und die σ-Phase (Cr9Mo21Ni20 und
CrFe) [14, 15]. Diese und andere Strukturen waren die Grundlage für die Klassifizierung
der tdp-Phasen durch F. C. Frank und J. S. Kasper [16, 17]. Diese Substanzklasse nennt
man daher auch synonym Frank-Kasper-Phasen, während der Begriff „tetraedrisch dicht
gepackt“ von den Shoemakers stammt [18, 19]. Wichtige Beiträge zum Verständnis der
Verwandtschaftsbeziehungen der tdp-Phasen stammen von S. Andersson [20].
G. Bergman arbeitete, zusammen mit J. L. T. Waugh und L. Pauling auch an der ersten
Strukturlösung einer komplexen intermetallischen tdp-Verbindung, die früher von F. La-
ves, K. Witte und H. Löhberg in den Al-Cu-Mg und den Al-Mg-Zn Systemen gefunden
wurde, der T-Phase (Mg32(Al,Zn)49) [21, 22]. Die wichtige strukturelle Baueinheit der
Struktur der T-Phase ist ein hierarchisch aufgebauter mehrschaliger Cluster ikosaedrischer
Symmetrie, der später „Bergman Cluster“ getauft wurde. S. Samson begann seine Karriere
am Californian Institute of Technology als ein Student4 von L. Pauling und fand, daß das
Polyeder mit der Koordinationszahl 16 aus den Strukturen der Laves-Phasen sehr hilfreich
war, um Strukturen wie Mg3Cr2Al18 und ZrZn22 zu beschreiben [23, 24]. Für eine einfa-
chere modellhafte Darstellung der tdp-Phasen modifizierte er die Koordinationspolyeder,
die Frank und Kasper als für die tdp-Phasen charakteristisch bestimmt hatten. Samson
benutzte „verschmolzene“ Polyeder als Baueinheiten für die Strukturlösungen einiger
sehr komplexer Kristallstrukturen. Dies sind zum Beispiel die Strukturen von NaCd2,
Mg2Al3 und Cu3Cd4 [25–27]. Samson prägte auch den Begriff „komplexe intermetallische
Verbindung“ [28].
2Eine „Laves-Phase“, die von F. Laves entdeckt worden war.
3Im Englischen tedrahedrally close packed, tcp.






Das Interesse an komplexen intermetallischen Verbindungen wurde mit der Entdeckung
einer binären quasikristallinen Al-Mn Verbindung durch Daniel Shechtman im Jahr 1984
erneuert [29] und war der Beginn einer intensiven Forschungsarbeit in diesem Feld. Im
Licht des Fundes intermetallischer Phasen mit weitreichender Orientierungsordnung und
gleichzeitig nicht vorhandener Translationssymmetrie fasste Samson seine eigene Arbeit
so zusammen [30]: „Die Komplexität dieser Strukturen kann auf die Schwierigkeit zu-
rückgeführt werden, Aggregate von annähernd fünfzähliger Symmetrie in einem Kristall
kubischer Symmetrie unterzubringen. Eine große Anzahl von Aggregaten wird benötigt,
um eine Periode herzustellen. Deshalb sind die Einheitszellen groß.“
Die Idee, dass nicht nur die Anzahl der Bestandteile einer Struktur, sondern auch die
Zahl und die Mächtigkeit der zu unterscheidenden Mengen aus Bestandteilen wichtig
ist für Komplexität, war bereits in C. Shannons Formel für die Informationsentropie als
ein Maß für Komplexität in der Informationstheorie eingegangen. Dort werden Struktu-
ren als Informationsträger mit einem berechenbaren Informationsgehalt angesehen [31].
Für Kristallstrukturen interessante Mengen zur Unterscheidung von Einzelbestandteilen
sind Ecken, Kanten, Flächen, Koordinationen, Umgebungen aber auch Abstände, Win-
kel, Struktureinheiten (Cluster oder Aggregate), Schichttypen, Symmetrieelemente und
Wyckoff-Positionen [32, 33] 5.
K. Urban und M. Feuerbacher gaben drei Schlüsselcharakteristika für komplexe inter-
metallische Phasen an. Die Einheitszelle sollte ein „Vielfaches von zehn“ an Atomen
beinhalten. Die Strukturen sollten aus fundamentalen Baueinheiten, genannt Cluster, mit
einer hohen Anzahl verschiedener atomarer Umgebungen bestehen, in denen Umgebungen
ikosaedrischer Koordination eine wichtige Rolle spielen. Den Strukturen sollte inhärente
chemische und konfigurelle Unordnung zu eigen sein [35].
Die Elemente Al, Mg und Zn spielten also in der Geschichte des Verständnisses der
komplexen intermetallischen Verbindungen eine wichtige Rolle6. Ein Grund dafür ist,
dass sich die Atomradien von Al und Zn in einem geeigneten Verhältnis von dem des Mg
unterscheiden. Es können sich daher Kristallstrukturen von tdp-Phasen und dazu verwandte
Strukturen bilden. Die elektronischen Hintergründe sind wesentlich komplexer und immer
noch Gegenstand von Untersuchungen [39]. Das Al-Mg-Zn System ist für die Entwicklung
leichter und hochfester Legierungen bereits gründlich und häufig untersucht worden. Seit
der frühen Arbeit von Eger im Jahr 1913 [40] sind zum Beispiel verschiedene thermodyna-
mische Datensätze veröffentlicht worden [41–45]. Der neueste stammt von Petrov et. al.
5Für Dubois genügte die Anzahl der Atome pro Elementarzelle als Komplexitätsindex zum Vergleich der
Transporteigenschaften von Al-basierten komplexen intermetallischen Verbindungen [34].
6Neuere Übersichten über die Zusammensetzung komplexer intermetallischer Verbindungen sind in [36–38]
zu finden.
4 1 Einleitung
Trotz häufiger Untersuchungen gibt es noch weitere unbeantwortete Fragen. Diese betreffen
den Homogenitätsbereich der τ2-Phase und den des ikosaedrischen Quasikristalls sowie die
Kristallstruktur und den Homogenitätsbereich der Φ-Phase. Diese drei Verbindungen sind
komplexe intermetallische Phasen. Das Ziel dieser Arbeit ist, diese unbeantworteten Fragen
so gut wie möglich zu beantworten und die Phasenbeziehungen dieser Phasen aufzuklären.
Von diesem Standpunkt aus können danach mögliche neue komplexe intermetallische
Verbindungen in diesem System entdeckt und untersucht werden.
Die Dissertation ist im Aufbau wie folgt unterteilt. In Kapitel 2 werden tdp-Phasen sowie
mit ihnen verwandte komplexe intermetallischen Phasen und das Al-Mg-Zn System im
Detail behandelt. Kapitel 3 wird sich den experimentellen Methoden für die Synthese und
die Charakterisierung widmen. In Kapitel 4 wird von den Ergebnissen der Untersuchungen
im Al-Mg-Zn System berichtet. Dieses Kapitel wird in vier Abschnitten die τ2-Phase, die
Φ-Phase, primäre Phasenfelder sowie neue Phasen behandeln. Die Formeln im Ergebnisteil
sind entweder kristallografische Formeln oder Formeln in Atomprozent (at.%). In den
letzteren sind die Elemente alphabetisch angeordnet. Für Bilder von Kristallstrukturen gilt
folgendes. Mg-Atome sind gelb gefärbt, Zn-Atome blau, Al-Atome magenta. Plätze auf
denen Al und Zn gemischt vorkommen, sind auch blau gefärbt. Plätze auf denen Mg und Zn
oder Mg und Al gemischt vorkommen, sind dunkelgrün gefärbt. Auf Abweichungen von
dieser Farbzuordnung wird an den entsprechenden Stellen hingewiesen. Die Nummerierung
der im Ergebnisteil besprochenen Proben beginnt in jedem Abschnitt neu bei 1, um mit den
Veröffentlichungen konform zu sein. Ein Verweis auf die zugehörigen Probennummern in
den Laborbüchern erfolgt im Anhang in den Tabellen A.3.1, A.4.1, A.5.1 und A.6.1.
2 Grundlagen
2.1 Frank-Kasper-Phasen und tetraedrisch dicht gepackte Struktu-
ren
Die Koordinationspolyeder der dichtesten Kugelpackungen von Kugeln gleicher Größe
mit der Koordinationszahl (KZ) 12 sind das Kuboktaeder und das Antikuboktaeder. Die
Packungen, Beispiele sind die die kubisch flächenzentrierte (k f z) und die hexagonal dichte
Kugelpackung (hdp), haben tetraedrische und oktaedrische Zwischenräume im Modell
harter Kugeln. Da der oktaedrische Zwischenraum größer ist als der tetraedrische, sollte
eine hypothetische noch dichtere Kugelpackung keine oktaedrischen Lücken enthalten7.
Die dritte Möglichkeit, die KZ12 um ein Zentralatom zu erhalten, ist das Ikosaeder. Die
geometrische Transformation vom Kuboktaeder zum Ikosaeder kann man sich so vor-
stellen, dass die Zentren der gegenüberliegenden Quadratflächen des Kuboktaeder so
miteinander verknüpft werden, dass in dessen Innern drei sich im Mittelpunkt durchschnei-
dende Quadrate entstehen. Wenn diese Quadrate durch Rechtecke ersetzt werden, die ein
Kantenlängenverhältnis von 1 : τ haben (τ = (1 +
√
5)/2 ≈ 1,618), können die Ecken der
Rechtecke zu einem Ikosaeder verknüpft werden. Die Packung von Ikosaedereinheiten ist
auch ein Weg zu einer tetraedrisch dichten Packung (tdp) [46]. Bei einheitlicher Kugelgrö-
ße hat zum Beispiel eine, in der Struktur der Laves-Phase MgCu2 angeordnete Packung
von Ikosaedern aber nur eine Dichte von 0,53, weil in der Packung dann größere Zwi-
schenräume mit höherer KZ entstehen. Die hdp- und die k f z-Packungen besitzen dagegen
eine höhere Dichte von 0,74. Die Lücken in dieser Packung aus ikosaedrischen Einheiten
müssen also mit größeren Atomen mit höherer KZ gefüllt werden. Diese gewährleisten,
dass wirklich nur tetraedrische Lücken zwischen den Atomen frei bleiben. Dies verursacht
aber auch, dass die Tetraederkantenlängen eines Teils der Tetraeder von der Gleichsei-
tigkeit abweichen und so verzerrte Tetraeder entstehen. Als das ideale Radienverhältnis
für tetraedrisch dichte Packungen wird
√
3/2 ≈ 1,225 angegeben8. Zugrunde liegt hier
die geometrische Anordnung der Atome in der Struktur von MgCu2 [47]. Auf Grund der
unterschiedlichen Atomgrößen beziehungsweise der verzerrten Tetraeder und den damit
verbundenen unterschiedlich großen Tetraederlücken kommt es jedoch zu keiner höheren
Packungsdichte als bei den k f z- oder hdp-Packungen. Bei MgCu2 liegt die Packungsdichte
bei 0,71.
7Die Raumerfüllung einer lokalen tetraedrischen Anordnung gleichgroßer Kugeln beträgt innerhalb des
Tetraeders 79%.
8Verhältnis der Raumdiagonale der kubischen Elementarzelle von MgCu2, in die vier Mg-Atome passen, zu
ihrer Flächendiagonale, in die vier Cu-Atome passen.
5
6 Frank-Kasper-Phasen und tetraedrisch dicht gepackte Strukturen
Frank und Kasper (und später Shoemaker und Shoemaker) haben beschrieben, wie Ikosa-
eder im Raum so gepackt werden können, dass ausschließlich Tetraederlücken zwischen
den Atomen frei bleiben. Die Koordinationspolyeder aller Atome müssen dafür, ähnlich
wie das Ikosaeder, voll trianguliert sein. Neben dem Ikosaeder sind die einzigen konvexen
voll triangulierten Polyeder, bei denen die Dreiecksseiten wenig von der Gleichseitigkeit
abweichen und bei denen keine sechszähligen Ecken direkt nebeneinander liegen, Koordi-
nationspolyeder mit der KZ14, 15 und 16. Diese Polyeder enthalten nur Ecken, an denen
sich fünf oder sechs Dreiecke treffen. Sie sind in Abbildung 2.1.1 in der oberen Reihe
dargestellt. Shoemaker und Shoemaker leiteten eine Formel für das Verhältnis her, in dem
die Frank-Kasper (FK) Polyeder mit der Eckzahl N = 12,14,15 und 16 störungsfrei in eine
Struktur passen:
N12 = 2 ·N16 + 7/6 ·N15 + 1/3 ·N14 (2.1.1)
Ein eleganter Weg, die tdp-Strukturen darzustellen, sind die „verschmolzenen“ Polyeder
von Samson, bei denen die überkappenden Atome der Sechseckflächen der FK Polyeder mit
KZ14, 15 und 16 entfernt sind [28]. Diese verschmolzenen Polyeder sind, mit aufsteigender
KZ, das hexagonale Antiprisma, das μ-Polyeder9 und das Friauf-Polyeder. Sie sind in der
unteren Reihe von Abbildung 2.1.1 zu sehen.
Abb. 2.1.1: Oben: Die Frank-Kasper-Polyeder mit KZ12, KZ14, KZ15 und KZ16 von links nach rechts.
Unten: Samsons verschmolzene Polyeder: Hexagonales Antiprisma, μ-Polyeder und Friauf-Polyeder von
links nach rechts.
Die wichtigsten Grundstrukturtypen, aus denen man sich die tdp-Phasen zusammengesetzt
vorstellen kann, sind die der Laves-Phasen MgZn2 und MgCu2, der Cr3Si- und der Zr4Al3-
Phase. Die Laves-Phasen lassen sich als Schichten von Friauf-Polyeder darstellen, da hier
9Es kommt in der Struktur der μ-Phase W7Fe6 vor.
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neben der KZ12 nur die KZ16 vorkommt. Beim Strukturtyp C14 der Laves-Phase MgZn2
sind die Friauf-Polyeder so angeordnet, dass von einer zur nächsten Schicht entlang der
c-Achse die Sechseckflächen kantenverknüpft sind. Der Strukturtyp C15 der Laves-Phase
MgCu2 weist Friauf-Polyederschichten auf, in denen die Sechseckflächen allseitig mit
Dreieckflächen kantenverknüpft sind. Die MgNi2 Laves-Phase mit dem Strukturtyp C36
und die komplexen ternären Komura-Phasen aus den Systemen Ag-Mg-Zn und Cu-Mg-Ni
und Al-Cu-Mg sind bereits als Stapelvarianten der Schichtsequenzen aus Friauf-Polyedern
zu verstehen [48]. Die Stapelung der Friauf-Polyeder und der Friauf-Polyederschichten ist
in der Abbildung 2.1.2 gezeigt.
Abb. 2.1.2: Linke Spalte von oben nach unten: Stapelung der Friauf-Polyeder in den Laves Phasen MgZn2,
MgCu2 und MgNi2. Rechte Spalte von oben nach unten Stapelung der Friauf-Polyederschichten in den
Laves Phasen MgZn2, MgCu2 und MgNi2.
8 Frank-Kasper-Phasen und tetraedrisch dicht gepackte Strukturen
Ausschließlich die KZ12 und 14 sind beim Strukturtyp A15 der Cr3Si-Struktur vertreten.
Hier durchdringen sich orthogonal zueinander stehende hexagonale Antiprismen. Die
Zr4Al3-Phase lässt sich sowohl aus μ-Polyedern als auch aus hexagonalen Antiprismen
aufbauen, da in dieser Struktur neben der KZ12 auch die KZ14 und 15 existieren. Mit
diesen zugrunde liegenden strukturellen Einheiten lassen sich nun komplexere Strukturen
aufbauen. Als Beispiel ist in Abbildung 2.1.3a der Aufbau der μ-Phase W7Fe6 gezeigt.
Das dreidimensionale Netzwerk von Atomen mit höherer KZ als 12 wird bei den tdp-
Phasen „major skeleton“ genannt. Dieses Hauptskelett bildet wegen der Anordnung der
sich durchdringenden FK-Polyeder planare Motive, woraus sich eine Anordnung der
Atome in planaren Schichten ergibt. Abweichungen von der Planarität sind in Form von
gewellten Schichten möglich. Die Schichten wurden von Frank und Kasper in primäre und
sekundäre Schichten unterteilt. Primäre Schichten können aus Sechsecken und Dreiecken
oder aus Fünfecken und Dreiecken zusammengesetzt sein, oder aus Sechsecken, Fünfecken
und Dreiecken. Von einer zur nächsten Schicht sind die Sechsecke einander und die
Fünfecke einander antisymmetrisch überlagert, falls diese sich direkt gegenüber stehen.
Die Schichten können als Netze abstrahiert werden, deren Maschen die Schlaefli-Symbole
3, 5 und 6 haben. Das bekannteste Netz aus Dreiecken und Sechsecken ist das „Kagome“10-
Netz (3.6.3.6), das für die Strukturen der Laves-Phasen und für die Struktur der Zr4Al3-
Phase charakteristisch ist. In den Strukturen der Laves-Phasen sind die Kagome-Netze
gestaffelt angeordnet, bei Zr4Al3 stehen sie direkt übereinander. Die verschiedenen Netze
einer Struktur sind im Grunde Schnitte durch die Koordinationspolyeder und so hängt die
Art der Maschen von der Schnittebene durch die Struktur ab.
Den primären Schichten sind die sekundären zwischengelagert. Über jeder Fünf- und
Sechseckfläche befindet sich ein Atom der sekundären Schicht. Über Sechseck/Dreieck-
Schichten entstehen so gleichseitige Dreiecke und Quadrate, über Fünfeck/Dreieck-Schich-
ten gleichschenklige Dreiecke und Rechtecke. Die kürzeren Seiten der gleichschenkligen
Dreiecke und Rechtecke resultieren aus seitenverknüpften Fünfecken. Die längeren Sei-
ten überspannen zusätzlich ein Dreieck [19]. Je ein Beispiel für primäre und sekundäre
Schichten sind in Abbildung 2.1.3a und b auf der rechten Seite für die μ-Phase zu sehen.
Während sowohl Frank und Kasper, die Shoemakers als auch Samson darauf hinwiesen,
dass die Polyeder und Schichten für komplexere Verwachsungen der einfachen Grundmoti-
ve geeignet sind und als einfache Beispiele die Strukturen der μ- und der σ-Phasen (auch
CrFe-Strukturtyp genannt) anführten, beschrieb S. Andersson Transformationskonzepte
zwischen unterschiedlichen tdp-Phasen, aus denen sich die Beziehungen zwischen diesen
ableiten lassen. Dies tat er auf Basis der primären Schichten und den daraus entstehenden
10Japanische Wörter für „Korb“ und „Auge“.
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Tetraedern [20]. Die erste von Andersson genannte Möglichkeit zur Transformation ist
die Scherung. Scherung bedeutet, dass Atome entlang einer Ebene verschoben werden.
So können unterschiedliche oder unterschiedlich ausgerichtete Schichten primärer bezie-
hungsweise sekundärer Art miteinander vermischt oder die Motive innerhalb einer Schicht
neu angeordnet werden oder auch beides gleichzeitig. So lässt sich die Cr3Si-Struktur
durch Scherung in die Zr4Al3-Struktur überführen und diese wiederum in die von MgZn2.
Abb. 2.1.3: Die Verwachsung der Motive der MgZn2- und der Zr4Al3-Struktur (beide linke Seite) zur Struktur
der μ-Phase W7Fe6 anhand (rechte Seite) a) der primären Schichten, b) der sekundären Schichten und c) der
verschmolzenen Polyeder.
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Das zweite Transformationskonzept ist die Verwachsung11. So lässt sich eben aus der
Cr3Si- und der Zr4Al3-Struktur die Struktur der σ-Phase ableiten und aus der Zr4Al3- und
der MgZn2-Struktur die der μ-Phase. Letzteres ist in Abbildung 2.1.3 dargestellt. Hierbei
wechseln sich in der Verwachsung jeweils kantenverknüpfte Dreiecke oder Tetraeder in
den primären Schichten mit eckenverknüpften ab.
Das dritte Transformationskonzept, dass Andersson anführt, ist die chemische Verzwilli-
gung. Bei der chemischen Verzwilligung sind nicht, wie bei der kristallografischen Ver-
zwilligung, Teile der makroskopischen Struktur durch Spiegelung, Gleitspiegelung oder
Rotation verzwillingt, sondern strukturelle Baueinheiten oder Motive innerhalb der Ein-
heitszelle. Als Beispiel ist hier die Überführung der μ-Phase in die M-Phase (Nb10Ni9Al3)
durch Gleitspiegelung in Abbildung 2.1.4a gezeigt.
Eine vierte Transformation ist die Rotation. Eine Möglichkeit12 der Rotation ist die soge-
nannte „Hyde-Rotation“. Hier denkt man sich die Strukturmotive der Schichten in Röhren
oder Stäbe eingefasst. Diese können dann gegeneinander verdreht werden. Ein Beispiel ist
die Überführung der Cr3Si- in die W5Si3-Struktur [50]. Diese Rotation ist in Abbildung
2.1.4b veranschaulicht. Für den idealen Fall gilt, dass die rotierten Struktureinheiten zuein-
ander passen, so dass die Anzahl an Atomen pro Elementarzelle nach der Rotation dieselbe
ist wie vorher. Ist das nicht der Fall, müssen entstehende Lücken eventuell mit Klebeato-
men13 aufgefüllt werden. Im Fall der Überlappung verringert sich die Anzahl der Atome.
Werden Überlappungen aufgetrennt, wie im Beispiel von W5Si3, erhöht sich die Anzahl
der Atome. Bei zu geringen und doch voneinander zu unterscheidenden resultierenden
Abständen erhält man schließlich Splitatom-Positionen.
Genau so wie mit den primären Schichten lassen sich die Transformationen auch mit
sekundären Schichten ausführen. Dabei können neben Dreiecken und Rechtecken auch
Rhomben (zusammengeführte Dreiecke), Parallelogramme (gescherte Rhomben) und ge-
streckte Sechsecke (zwei Dreiecke, zusammengeführt mit einem Rechteck) zur Darstellung
nützlich sein [51].
11Im Englischen „intergrowth“.
12Eine andere Art der Rotation kann mit der Drehung ausgewählter Polyeder beschrieben werden. So lässt
sich etwa die Mg11Cu6Al12-Struktur durch die Drehung von Friauf-Polyedern in die der γ-Phase des
Al-Mg Systems überführen [49]. Hier wird die Translationssymmetrie der Struktur durch die Rotation
gebrochen, es entsteht eine Überstruktur mit mehr Atomen pro Elementarzelle.
13Im Englischen „glue atoms“.
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Abb. 2.1.4: a) Chemische Verzwilligung durch Gleitspiegelung am Beispiel der M-Phase (Nb10Ni9Al3). b)
„Hyde“-Rotation am Beispiel der primären Schichten von Cr3Si und W5Si3. Durch Drehung von Rhomben
(markiert durch rote Verbindungen) entsteht aus der Cr3Si- die größere W5Si3-Elementarzelle. Zwischen den
Rhomben entstehen so Freiräume.
2.2 Parkettierungen, Quasikristalle and Approximanten
Die P3-Parkettierung wurde von R. Penrose als eine von drei fünfzähligen zweidimensiona-
len aperiodischen Parkettierungen zur mathematischen Unterhaltung erfunden. Penrose ließ
sich dazu von islamischen Mustern inspirieren [52, 53]. Die P3-Parkettierung besteht aus
dünnen und dicken Rhomben mit inneren Winkeln von 144◦ und 36◦ beziehungsweise 108◦
und 72◦. Um eine aperiodische fünfzählige Parkettierung zu erzwingen ist es notwendig,
die Kacheln mit Anlegeregeln zu versehen, was später von Onoda und Steinhardt geleistet
wurde [54]. Diese Anlegeregeln erlauben acht verschiedene Eckkonfigurationen, welche in
Abbildung 2.2.1 gezeigt sind. A. L. Mackay fand schließlich heraus, dass eine quasiperi-
odische P3-Parkettierung ein zehnzähliges Beugungsmuster erzeugt [55]. Zeitgleich mit
der experimentellen Entdeckung der Quasikristalle 1984 veröffentlichten D. Levine und P.
J. Steinhardt die Beugungsmuster der dreidimensionalen Variante der P3-Parkettierung14
und prägten den Begriff „Quasikristall“. Quasikristalle sind aperiodische Kristalle mit
nicht-kristallografischer – also von der 1-, 2-, 3-, 4- und 6-fachen Zähligkeit verschiedener
– Symmetrie. Sie sind ohne Translationssymmetrie ferngeordnet und stellen, neben den
14Dessen Kacheln selbst sie aber nicht offenlegten.
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Abb. 2.2.1: Die Penrose-Parkettierung mit ihren acht Eckkonfigurationen nach [56].
amorphen und den kristallinen Feststoffen, einen dritten Ordnungszustand kondensierter
Materie dar. Die ikosaedrischen und die dekagonalen15 Quasikristalle haben eine fünf-
zählige Symmetrie und sind die am besten untersuchten Vertreter dieser Substanzklasse.
Die ersteren sind dreidimensional aperiodisch, die zweiteren zweidimensional aperiodisch
und in der dritten Dimension periodisch. Neben den ersten metastabilen Quasikristallen,
die noch durch Schmelzspinnen erhalten wurden, gibt es mittlerweile eine ganze Reihe
stabiler Quasikristalle, die sich aus der Schmelze abzentrifugieren oder ziehen lassen.
Approximanten dekagonaler und ikosaedrischer Quasikristalle verdanken ihre Existenz
– geometrisch betrachtet – der Möglichkeit, dass sich die Kacheln der zwei- und der
dreidimensionalen P3-Parkettierungen auch periodisch anordnen lassen. Dabei werden
die Anlegeregeln teilweise missachtet. In engerer Definition sind solche Approximanten
Strukturen mit lokaler fünfzähliger Symmetrie aber langreichweitiger kristallografischer
Symmetrie.
Ikosaedrische Quasikristalle und deren Approximanten lassen sich mittlerweile in drei
Unterklassen einteilen: den Mackay-Typ, den Bergman-Typ und den Tsai-Typ. Diese
sind jeweils aus unterschiedlichen kugelförmigen mehrschaligen Clustern aufgebaut. Der
Aufbau des Bergman-Clusters ist in Abbildung 2.2.2 veranschaulicht. Dieser spielt eine
wichtige Rolle in den Verbindungen vom sogenannten Bergman-Typ, die auch im Al-
15Das von diesen Quasikristallen erhaltene Beugungsmuster ist 10-zählig.
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Abb. 2.2.2: Der Aufbau des Bergman-Clusters nach Henley und Elser [57]. Die sechs verschiedenen
Lagetypen sind hier mit griechischen Buchstaben gekennzeichnet. α0: Zentrum des inneren Ikosaeders;
α
1: Lagen des inneren Ikosaeders; β: Lagen des Pentagondodekaeders; α2: Lagen des äußeren, großen
Ikosaeders; α3, γ: Lagen des Buckyballs.
Mg-Zn System vorkommen. Der Bergman-Cluster besteht aus einem kleinen Ikosaeder
(12 Atome), einem Pentagondodekaeder (20 Atome) welcher einen großen Ikosaeder (12
Atome) durchdringt und einer Außenhülle, eine dem Fulleren C60 baugleiche Schale16.
Das sind zusammen 104 Atome, die in 20 Friauf-Polyedern angeordnet sind. Zur Unter-
scheidung der einzelnen Schalen und den Atomtypen im Bergman-Cluster sind diese in
Abbildung 2.2.2 mit griechischen Buchstaben gekennzeichnet.
Die Strukturen der dekagonalen Quasikristalle und ihrer Approximanten sind nicht aus
kugelförmigen Clustern, sondern aus Schichten aufgebaut und lassen sich in zwei Un-
terklassen einteilen. In einem Typ sind allen oder einigen primären Fünfeck/Dreieck-
Schichten sekundäre Rechteck/Dreieck-Schichten zwischengelagert. In dem anderen Typ
16nach dem US-amerikanischen Architekten R. Buckminster Fuller auch „Buckyball“ genannt.
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fehlen die sekundären Schichten [58, 59]. Zum ersteren Typ zählen die dekagonalen Frank-
Kasper-Quasikristalle und Approximanten. Eine weitere Unterteilungsmöglichkeit ist die
Periodizität der primären Schichten, die 2, 4, 6 und 8 Schichten betragen kann [60].
Das von Shechtman gefundene fünfzählige Beugungsmuster der metastabilen Verbin-
dung nahe der Zusammensetzung Al6Mn legte die praktische Verwendung der Penrose-
Parkettierungen zu ihrer Beschreibung nahe. Die zweidimensionale P3-Parkettierung war
dabei für die dekagonalen Quasikristalle nützlich, bei denen die Atome nur entlang zweier
Raumrichtungen quasiperiodisch angeordnet sind. Für die ikosaedrischen Quasikristalle
schlugen Kramer und Neri das flache und das gestreckte Rhomboeder als 3D-Kacheln
vor („oblate rhombohedron“ OR und „prolate rhombohedron“ PR) [61]. Diese Parkettie-
rung wird „Primitive Ikosaeder-Parkettierung“, „rhomboedrische Parkettierung“ oder „3D
Penrose-Parkettierung“ genannt. Das OR und das PR bildeten dann auch die Basis für
eine weiterentwickelte Zonoeder-Parkettierung17 für ikosaedrische Quasikristalle. Diese
sogenannte Socolar-Steinhardt-Parkettierung benötigt ebenfalls Anlegeregeln [62] zur
Erzwingung der Aperiodizität. Die Socolar-Steinhardt-Parkettierung besteht aus dem PR,
dem Rhombendodekaeder der zweiten Art (RD), dem Rhombenikosaeder (RI) und dem
Rhombentriakontaeder (RT).
Diese Zonoeder wurden mit der „Generalized Dual Grid“-Methode erhalten. Mit dieser
Methode werden Scharen aus parallelen Linien oder Flächen in definierten Winkeln und
Abständen der gewünschten Symmetrie zum Schnitt gebracht. Im Zweidimensionalen sind
das Linien, die nach einer Fibonacci-Sequenz in kurze und lange Abstände vom Verhältnis
1 : τ eingeteilt und in pentagonaler Symmetrie angeordnet sind (72◦). Daraus lässt sich
die P3-Parkettierung alternativ konstruieren. Im Dreidimensionalen sind es Ebenen, die
ebenfalls nach Fibonacci-Sequenz, aber in ikosaedrischer Symmetrie angeordnet sind18.
So entstehen Parkettierungen, die dual den Parkettierungen der Ausgangspolygone oder
-körper sind [63]. Die aperiodische Fibonacci-Sequenz aus kurzen und langen Abständen
ergibt sich, wenn man ein quadratisches Punktgitter im Winkel von 36◦ (cot(36◦) =
τ) mit zwei parallelen Linien schneidet, die genau einen orthogonalen Punktabstand
voneinander haben. Die eingeschlossenen Punkte des Gitters werden dann senkrecht auf
eine der beiden Linien projiziert („Cut-and-Projection Method“). Mit anderen Winkeln
lässt sich die Sequenz beliebig abbrechen, wobei der Cotangens genau das Verhältnis
(1/1, 2/1, 3/2, 5/3, ...) an erhaltenen kurzen und langen Abständen im ausgewählten
Abschnitt angibt. Die Bragg-Reflexe der Quasikristalle der Quasikristalle lassen sich
nicht mehr mit drei Millerschen Indices und drei Raumdimensionen beschreiben. Für
17Zonoeder sind konvexe Polyeder, deren gegenüberliegende Flächen parallel zueinander sind.
18Genauer sind es im Zweidimensionalen Linien orthogonal zu einem flachen Sternvektor mit fünf Richtun-
gen vom Zentrum zu den Ecken eines regulären gleichseitigen Pentagons und im Dreidimensionalen ein
Sternvektor mit sechs Richtungen entlang der Kanten eines Ikosaeders und seiner langen Raumdiagonale.
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dekagonale Quasikristalle benötigt man fünf, für ikosaedrische Quasikristalle sechs Indices
und Dimensionen19. Quasiperiodische zwei- und dreidimensionale Ausschnitte aus den
fünf- oder sechsdimensionalen periodischen Strukturen bekommt man mit der erwähnten,
hier aber höherdimensionalen Variante der „Cut-and-Projection Method“ [60].
Abb. 2.2.3: a) Gestrecktes Rhomboeder (PR) und b) Dekoration des PR nach Henley und Elser [57]. c)
Rhombisches Dodekaeder (RD) und d) Dekoration des RD nach Henley und Elser. In a) und c) sind auch die
langen Raumdiagonalen eingezeichnet.
Das OR, das PR und das RD wurde von C. L. Henley und V. Elser für ein Modell des 1/1
Approximanten im Al-Mg-Zn System (Mg32(Al,Zn)49) verwendet. Da die Kristallstruk-
tur bekannt war, konnte damit die erste Dekoration des Modelles eines Approximanten
eines ikosaedrischen Quasikristalls publiziert werden [57]. Die dekorierten Zonoeder sind
in Abbildung 2.2.3 dargestellt. Für die ebenfalls weiterentwickelte, zweidimensionale
Hexagon-Boot-Stern-Parkettierung20 (HBS-Parkettierung) für dekagonale Quasikristal-
le wurden von Tang und Jaric drei der acht Eckkonfigurationen der P3-Parkettierung
vorgeschlagen [65]. Die Anwendung der HBS-Parkettierung gelang erstmals X. Z. Li
in der Praxis, an der Kristallstruktur der Verbindung Al3Mn, einem Approximanten des
dekagonalen Quasikristalls im Al-Mn System. In seiner Publikation findet sich auch eine
Dekoration der 2D-Kacheln mit Atomen.
Henley und Roth dekorierten danach dreidimensionale Modelle der Hexagon-Kachel und
der dicken und der dünnen Rhombus-Kacheln, das hexagonale Prisma, das dicke und
19Mit fünf oder sechs Dimensionen werden die quasiperiodischen Gitter periodisch.
20Die Benennung erfolgte später durch Cockayne und Widom [64].
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das dünne rhombische Prisma, nach dem Modell des Al-Mg-Zn 1/1 Approximanten. Sie
schlugen vor, diese drei Bausteine für dekagonale Approximanten und Quasikristalle
des Frank-Kasper-Typs zu verwenden [66] und sie, um fünfzählige Anordnungen zu
erreichen, entlang der 10-zähligen Achse übereinander zu stapeln. Wesentliche Bestandteile
quasikristalliner Strukturen konnten damit auf einfache Strukturtypen der tdp-Familie
reduziert werden. Auf Einzelheiten dazu wird in Abschnitt 4.4.3.2 eingegangen.
2.3 Phasendiagramme und Phasen des Al-Mg-Zn Systems
Informationen zu den endständigen binären Phasen des Al-Mg-Zn Systems sind in Tabelle
2.3.1 aufgelistet. Das Al-Mg Phasendiagramm (dargestellt in Abb. 2.3.1) beinhaltet vier
intermetallische Phasen. Dies sind die γ-, die β-, die β′- und die ε-Phase.
Die γ-Phase Mg17Al12 hat bei 330 ◦C im Binären einen schmalen Phasenbereich von
Al42,8Mg57,2 – Al41,6Mg58,4, welcher sich im Ternären aufgrund der guten Löslichkeit von
Zn in γ weit zu einem Phasenbereich Al34,0Mg59,5Zn6,8 – Al46,7Mg50,4Zn2,9 ausdehnt. Im
Binären bildet sie sich kongruent bei 463 ◦C. Die Struktur der γ-Phase ist vom kubischen
A12- oder α-Mn Typ, lässt sich als eine krz-Packung von sich durchdringenden, annähernd
kugelförmigen Clustern erklären und enthält entlang [110] Stränge von Friauf-Polyedern,
die abwechselnd über Drei- und Sechseckflächen verknüpft sind. Diese Stränge durch-
kreuzen sich, so dass zu der linearen Verknüpfung jeweils noch drei Verknüpfungen über
Sechseckflächen dazu kommen. Die Räume zwischen den Friauf-Polyedersträngen sind
mit sich durchdringenden Dreieranordnungen von KZ14-Polyedern gefüllt [28, 67]. Über
die strukturellen Hintergründe des großen ternären Homogenitätsbereiches gibt es noch
keine Untersuchungen. Es ist jedoch zu vermuten, dass das Al teilweise die Mg Plätze
besetzt21.
Die ε-Phase22 ist eine Linienverbindung mit der Zusammensetzung Mg23Al30 und bildet
sich bei 409 ◦C peritektoid aus der γ-Phase und der β-Phase. Ihre Löslichkeit für Zn
beträgt bei 330 ◦C 3,3 at%. Diese Struktur hexagonaler Symmetrie ist von Samson als
dreidimensionale Anordnung von Friauf-Polyedern beschrieben worden, die nahezu wür-
felförmige Rhomboeder bilden [69]. Die Zwischenräume sind mit verzerrten Polyedern
der Koordinationszahlen KZ13 und KZ14 um Mg-Atome gefüllt. In der Struktur existieren
entlang und in Richtung der c-Achse Stränge von Mg-Atomen. Um diese Stränge befin-
det sich eine Abfolge von Dreieckformationen mit Mg oder Al-Atomen, die von einer
Sechseckformation (Friauf-Polyeder) von Al-Atomen unterbrochen wird.
21Eine Untersuchung mittels Neutronenbeugung an der binären Phase Mg17Al12 ergab keine chemische
Unordnung [68].
22Sie wird auch R-Phase genannt.
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Die β-Phase Mg2Al3 ist eine ebenfalls kubisch kristallisierende komplexe intermetalli-
sche Phase mit 1168 Atomen pro Elementarzelle, die sich bei 452 ◦C kongruent aus der
Schmelze bildet. Ihr Phasenbereich wurde in [70] ermittelt und reicht bei 300 ◦C von
Al62Mg38-Al60Mg40. Die Löslichkeit für Zn in dieser Phase ist gering und wird mit maxi-
mal 1 at.% angegeben. Die Struktur der β-Phase kann man sich aus drei verschiedenen
Teilen aufgebaut denken. Dies sind ein oktaedrischer Cluster aus 12 Friauf-Polyedern, eine
Scheibe aus sechs Friauf-Polyedern, die diese oktaedrischen Cluster verbindet und ein
ungeordneter kugelförmiger Cluster. Die kugelförmigen Cluster durchdringen sich, sind
tetraedrisch koordiniert und in den Blöcken aus Friauf-Polyedern eingebettet [70], wie
auch im Anhang in Abbildung A.6.1 dargestellt. Auf weitere strukturelle Details wird in
Abschnitt 4.4.3.1 eingegangen.
Die β′-Phase ist eine komplexe intermetallische Phase mit einer Struktur mit rhomboe-
drischem Bravais-System. Sie entsteht aus der Mg-armen β-Phase unterhalb von 220 ◦C.
Die β′-Phase ist eine geordnete Variante der β-Phase und besteht ebenfalls aus kugelförmi-
gen Clustern, die in Blöcken aus Friauf-Polyedern eingebettet sind [70]. Bemerkenswert
ist hier das Auftreten von RD-ähnlichen Einheiten, die aus drei μ-Polyedern und drei
Friauf-Polyedern aufgebaut sind23 und Fragmente des Zr4Al3-Strukturtyps darstellen.
Diese Fragmente verbinden in der β′-Phase-Struktur in jeder Elementarzelle sechs der
oktaedrischen Cluster aus Friauf-Polyedern und kommen auch in der NaCd2-Struktur vor
[71]. In der β′-Phase treten auch stark verzerrte RD auf.
Das Mg-Zn Phasendiagramm (dargestellt in Abb. 2.3.2) beinhaltet fünf intermetallische
Phasen, die Mg51Zn20-, die Mg21Zn25-, die Mg4Zn7-, die MgZn2- und die Mg2Zn11-Phase.
Die Mg51Zn20-Phase ist mit einem sehr kleinen Temperaturstabilitätsbereich von 324-340
◦C angegeben. Die Löslichkeit für Al ist unbekannt. Sie bildet sich eutektoid nahe dem
Eutektikum: L → Mg21Zn25 + (Mg).24 Die Mg51Zn20-Phase ist ein pseudokubischer
1/1-Approximant eines ikosaedrischen Quasikristalls vom Mackay-Typ [73].
Die Mg21Zn25-Phase hat als Linienverbindung eine Löslichkeit für Al von 5,3 at.% im
ternären System. Sie bildet sich im Binären von 347-340 ◦C peritektisch aus der Schmelze
L und Mg4Zn7. Von dem Zr21Re25-Strukturtyp dieser Phase wurde berichtet, daß die
Struktur aus Säulen von übereinander geschichteten Friauf-Polyedern besteht, die über
Ikosaeder miteinander verbunden sind. Die Struktur ist auch isotyp zu Zr21Mn25 [74, 75].
23Während das RD aus zwei μ-Polyedern und vier Friauf-Polyedern besteht.
24Die isotype Phase Mg51Cu20 bildet sich bei 6 GPa Druck und 800 ◦C und zersetzt sich bei Normaldruck
unter Ar bei 157 ◦C [72].
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Abb. 2.3.1: Binäres Phasendiagramm Al-Mg nach den Daten von Petrov et al. [45] und COST 507 [76]. Die
β-Phase ist hier ohne Phasenbereich angegeben, hat aber nach [70] eine Phasenbreite von etwa 2 at.%. Die
β
′-Phase entsteht aus der Mg-armen β-Phase unterhalb von 220 ◦C und ist in diesem Phasendiagramm noch
nicht enthalten.
Abb. 2.3.2: Binäres Phasendiagramm Mg-Zn nach den Daten von Petrov et al. [45] und COST 507 [76].
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Abb. 2.3.3: Binäres Phasendiagramm Al-Zn nach den Daten von Petrov et al. [45] und COST 507 [76].
Tab. 2.3.1: Bekannte binäre Phasen in den Systemen Al-Mg und Mg-Zn.
Griech. Phase Pearson- Raum- Zellpara- Zellvolu- Lite-
Symbol Symbol gruppe meter [Å], [◦] men [Å3] ratur
γ Mg17Al12 cI58 I4̄3m (217) a = 10,5438 1172,2 [68]
ε Mg23Al30 hR53 R3̄ (148) a = 12,8254(3) 3098,1 [69]
c = 21,7478(9)
β Mg2Al3 cF1168 Fd3̄m (227) a = 28,2435(1) 22529,7 [70]
β
′ Mg2Al3 hR293 R3m (160) a = 19,968(1) 16889,2 [70]
c = 48,9114(8)
δ Mg51Zn20 oI158 Immm (71) a = 14,083(3) 2861,2 [77]
b = 14,486(3)
c = 14,025(3)
ε Mg21Zn25 hR92 R3̄c (167) a = 25,7758(13) 5041,7 [78]
c = 8,7624(6)




η MgZn2 hP12 P63/mmc (194) a = 5,15 194,8 [13]
c = 8,48
θ Mg2Zn11 cP39 Pm3̄ (200) a = 8,552(5) 625,5 [80]
Die Mg4Zn7-Phase ist eine Linienverbindung und bildet sich im Binären peritektisch von
417 ◦C bis 347 ◦C aus der Schmelze L und MgZn2. Im ternären System besteht nach dem
letzten akzeptierten Phasendiagramm eine Löslichkeit von bis zu 5,5 at.% für Al. Die
Struktur der Mg4Zn7-Phase ist tetraedrisch dicht gepackt und aus hexagonalen und dicken
rhombischen Prismen aufgebaut. Die Struktur ist in Abbildung 2.3.4 zu sehen.
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Abb. 2.3.4: Die Struktur der Mg4Zn7-Phase in Projektion entlang b. Eine zweidimensionale Parkettierung
aus Sechsecken und dicken Rhomben ist zu erkennen. Diese Parkettierung erweitert sich in b-Richtung zu
einer dreidimensionalen Parkettierung aus hexagonalen und rhombischen Prismen.
Die C14 Laves-Phase MgZn2 hat im Binären bei 330 ◦C einen schmalen Homogenitätsbe-
reich von 66-67 at.% Mg. Die maximale Löslichkeit für Al beträgt 6,5 at.%. MgZn2 bildet
sich bei 590 ◦C kongruent aus der Schmelze. Die Struktur hexagonaler Symmetrie besteht
aus übereinandergestapelten Schichten von Friauf-Polyedern.
Mg2Zn11 schließlich ist eine Linienverbindung, die sich zwischen 381 ◦C und 366 ◦C
peritektisch aus der Schmelze und MgZn2 bildet. Die Mg2Zn11-Phase kann maximal 3,2
at.% Al aufnehmen. Die kubische Struktur dieser Phase ist aus unvollständigen Bergman-
Clustern25 aufgebaut, denen die äußere Hülle aus 60 Atomen fehlt. Zwischen diesen
Clustern existieren an den Ecken der Elementarzellen Oktaeder aus Zn-Atomen. Mg2Zn11
ist zu Mg2Cu5Al6 isotyp [80, 81].
In Abbildung 2.3.5 ist die Liquidusoberfläche des Al-Mg-Zn Systems wiedergegeben. Die
größten primären Phasenfelder sind die der festen Lösungen (Al) und (Mg), der MgZn2-
und der τ1-Phase. Des Weiteren stehen die Mg21Zn25-, die γ-, die β- und die q-Phase sowie
die feste Lösung (Zn) in Verbindung mit der Schmelze. Der isotherme Schnitt bei 330 ◦C
des Mg-reichen Teiles des Al-Mg-Zn Phasendiagramms ist in Abbildung 2.3.6 dargestellt.
Im Al-Mg-Zn System sind vier ternäre komplexe intermetallische Verbindungen bekannt,
τ1 [22], τ2 [82], q [82], und Φ[67, 83–85].
25Ein kleiner Ikosaeder, umgeben von den sich durchdringenden größeren Einheiten Ikosaeder und Penta-
gondodekaeder.
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Abb. 2.3.5: Projektion der Liquiduskurve des Al-Mg-Zn Systems nach den Daten von Petrov et al. [45] und
COST 507 [76].
Abb. 2.3.6: Isothermer Schnitt des Al-Mg-Zn Systems bei 330 ◦C nach den Daten von Petrov et al. [45] und
COST 507 [76].
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Abb. 2.3.7: Isothermer Schnitt des Al-Mg-Zn Systems bei 360 ◦C nach den Daten von Petrov et al. [45] und
COST 507 [76].
Die τ1-Phase bildet sich zuerst peritektisch aus der Schmelze und MgZn2 ab 530 ◦C und
verfügt bei 330 ◦C über einen ausgedehnten Phasenbereich in Al-Zn von Al50Mg41Zn9
bis Al14Mg40,0Zn46 und einen schmaleren Phasenbereich für Mg von Al50Mg41Zn9,0 bis
Al20Mg33Zn47. Das Phasenfeld der τ1-Phase ist ungefähr um die 37 at.%-Linie von Mg
zentriert. Das Phasenfeld bei 360 ◦C erstreckt sich von Al50Mg41Zn9 bis Al13Mg41Zn46
für Al-Zn und hat die gleiche Ausdehnung in Mg wie bei 330 ◦C.
Die q-Phase bildet sich bei etwa 380 ◦C peritektisch aus der Schmelze und τ1. Ihr Phasen-
bereich ist in [45] als ein Punkt der Zusammensetzung Al15Mg44Zn41 angegeben. Diese
Zusammensetzung wurde aus [82] entnommen, wo sie an röntgenografisch einphasigem
Material aus dem Schmelzspinn-Verfahren mittels ICP-OES auf ± 1 at.% genau bestimmt
wurde.
Man nimmt an, dass sich die τ2-Phase bei etwa 377 ◦C peritektoid aus der q-Phase und τ1
bildet. Sie hat daher kein primäres Phasenfeld in der Projektion der Liquidusoberfläche
[45], wie in Abbildung 2.3.5 zu sehen ist. Ihr Phasenbereich ist in [45] als ein Punkt der
Zusammensetzung Al15Mg43Zn42 angegeben. Diese Zusammensetzung wurde ebenfalls
aus [82] entnommen. τ1 und τ2 sind 1/1- und 2/1-Fibonacci-Approximanten vom Bergman-
Typ mit großen Elementarzellen. Die q-Phase ist die zugehörige quasikristalline Phase. Die
Kristallstrukturen von τ1 und τ2 sind bereits anhand von Einkristall-Röntgendaten gelöst
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Tab. 2.3.2: Ternäre Phasen des Al-Mg-Zn Phasendiagramms.
(Griech.) Phase Pearson- Raum- Zellpara- Zellvolu- Lite-
Symbol Symbol gruppe meter [Å] men [Å3 ] ratur
τ1 Mg32(Al,Zn)49 cI162 Im3̄ (204) a = 14,16 2839,16 [22]
τ2 Al14Mg43Zn43 cP676 Pa3̄ (205) a = 23,034(3) 12221,03 [86]
q Al15Mg44Zn41 – Pm3̄5̄ (−) ar = 5,17 − [60]
Φ Mg21(Al,Zn)17 oP152 Pbcm (57) a = 8,979 3014,1 [67, 85]
b = 16,988
c = 19,34
Abb. 2.3.8: Anordnung der Bergman-Cluster in der Einheitszelle a) des 1/1 Approximants und b) des 2/1
Approximants der quasikristallinen Phase q [87].
und verfeinert worden [22, 86]. Die Struktur der τ1-Phase kann als krz-Packung und die
τ2-Phase als rhomboedrische Packung von Bergman-Clustern beschrieben werden [87]
(siehe Abb. 2.3.8a und b). Die chemische Unordnung der τ1-Phase ist wegen des großen
Phasenbereiches sehr komplex und wurde von Lee und Miller eingehend untersucht [88].
Die Φ-Phase bildet sich bei 388 ◦C peritektisch in einer Vierphasenreaktion aus der
Schmelze, γ und τ1. Ihr Phasenbereich ist in [45] als eine Linie entlang 55 at.% angegeben
und hat bei 330 ◦C eine Ausdehnung von 28 - 18 at.% Al und bei 360 ◦C eine Ausdehnung
von 27 – 20 at.% Al. Schon Clark wies allerdings auf einen maximalen Phasenbereich der
Φ-Phase für Mg von etwa 3 at.% hin [84]. Die Kristallstruktur der Φ-Phase wurde noch
nicht gelöst, es existiert aber ein Strukturmodell, welches auf Elektronenbeugungsdaten
basiert. Dieses Modell kann mit Hilfe von Schichten entlang der c-Achse oder einer
Packung von Clustern beschrieben werden, die auch in der Struktur der Al-Mg γ-Phase
vorkommen [67].




Aluminium Granulat, 99,99%, Chempur;
Feinchemikalien und Forschungsbedarf GmbH, Karlsruhe.
Magnesium Granulat , 99,99% Alfa Aesar GmbH & CoKG;
Research Chemicals, Karlsruhe.
Zink Granulat, 99,999%, Chempur;
Feinchemikalien und Forschungsbedarf GmbH, Karlsruhe.
Zusätzliche, zur Probenpräparation benutzte Materialien:
Tantalrohr Aussen-∅ 8, 10, 12 mm,
Wandstärke 0,5 mm; Plansee Metall GmbH;
Reutte, Österreich.
Tantalblech für Deckel der Tantalampullen,
Dicke 0,5 mm; Plansee Metall GmbH;
Reutte, Österreich.
Quarzglasrohr Aussen-∅ 13, 15, 20 mm,
Wandstärke 1,5, 1,8, 2 mm; QSIL AG; Ilmenau.
Zirkoniumdioxid-Rohr Frialit, Außen-∅ 16 mm
Wandstärke 0.5 mm; Friatec AG, Mannheim
Zirkoniumdioxid-basierter Kleber Resbond 904; Friatec AG, Mannheim
3.2 Präparation der Proben
Die Al-Mg-Zn Proben wurden aus dem Granulat der Elemente über vier Methoden her-
gestellt: Guss, Wärmebehandlung nach Abschrecken der Schmelze, Schmelzspinnen und
Schmelzzentrifugation. Zum vorbereitenden Aufschmelzen wurden die eingewogenen
Mengen der Elemente (insgesamt 1 oder 2g) unter Ar in gesäuberte Tantalampullen einge-
schweißt. Um Oxidation zu verhindern, wurden die Tantalampullen noch einmal bei 500
24
Schmelzspinnen 25
mbar Ar-Druck mit Quarzglas ummantelt. Das Aufschmelzen wurde bei 750 ◦C durchge-
führt und es dauerte 12 Stunden. Danach wurden die Proben in Wasser auf Raumtemperatur
abgeschreckt. Das Ziel des Abschreckens war dabei, eine feine Phasenverteilung zu er-
halten, um die anschließende Homogenisierung durch Anlassen zu unterstützen. Das
Aufschmelzen und die Wärmebehandlung wurde für alle Proben getrennt in zwei Muf-
felöfen (Nabertherm L3/12, Nabertherm GmbH, Lilienthal) durchgeführt, die während der
ganzen experimentellen Arbeit beibehalten wurden. Der Ofen wurde mit einem externen
Thermoelement so kalibriert, dass die Temperaturangabe auf ± 2 ◦C übereinstimmte.
3.2.1 Schmelzspinnen
Ein Teil der Proben wurde durch Schmelzspinnen hergestellt [89, 90], um hohe Abkühl-
raten bis zu ungefähr 106 K/s zu erreichen. Der während dieser Arbeit benutzte Apparat
(Melt Spinner SC, Edmund Bühler GmBH, Tübingen) besteht aus einer zu evakuierenden
Kammer, in der ein ungekühltes Kupferrad (200 mm Durchmesser) rotiert. Die ausgewähl-
te Rotationsfrequenz betrug 60 Hz und der Ar Druck in der Kammer 500 mbar. In der
Kammer ist auch eine Düse montiert, die die vorher homogenisierte Probe hält. Diese Düse
besteht aus zwei Teilen, einem Zirkoniumdioxidrohr und einer eingeklebten Tantaldüse
am Ende, welche einen Öffnungsschlitz von 10×0,5 mm aufweist 26. Der Abstand vom
Düsenende zum Kupferrad betrug 1,5 mm. Die Probe wurde mit einer wassergekühlten
Hochfrequenzspule bis auf 800 ◦C aufgeheizt und nach 30 s mit 300 mbar Überdruck
auf das rotierende Rad geblasen. Die Schmelze traf auf das Rad und verfestigte sich
sofort. Das Rad warf dann die Probe in Form kleiner Blättchen in den Auffangbehälter.
Die Methode des Schmelzspinnens ist in der Abbildung 3.2.1 schematisch dargestellt.
Die Hochfrequenzspule wurde durch einen HF-Generator (Himmel HIT 12, Himmelwerk
Hoch- und Mittelfrequenzanlagen GmbH, Germany) versorgt. Die Kammer wurde mit
einer Vorpumpe (Pascal 2015 SD, Alcatel) und einer Turbomolekularpumpe (Turbovac
151, Leybold) bis auf 10−4 mbar evakuiert und vor dem Spinnen der Schmelze zweimal
mit Ar (500 mbar) gespült. Der Grund für das Schmelzspinnen ist, eine extreme Fein-
verteilung der Phasen in nano- oder mikrokristallinen Körnern zu erhalten, so dass die
Diffusionswege zwischen diesen Körnern sehr kurz sind. Das lässt die Darstellung von
Tieftemperaturphasen im erträglichen Zeitrahmen zu.
26Zum Einkleben der Tantaldüse in das Zirkoniumdioxidrohr werden beide Teile dünn mit dem Resbond 904
Kleber bestrichen und ineinander geschoben und gedreht, um den Kleber zu verteilen. Der überstehende
Kleber wird abgewischt. Für Passgenauigkeit muss die Düse möglicherweise abgefräst werden. Danach
werden beide Teile über Nacht im Trockenofen bei 70 – 80 ◦C getrocknet. Danach werden die Teile im
Muffelofen langsam in etwa 4h auf 300 – 400 ◦C erhitzt, um das Kristallwasser auszutreiben. Danach kann
noch eine Wärmebehandlung bei dieser Temperatur für 3 – 4h folgen. Für weitere Informationen siehe
[91].
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3.2.2 Schmelzzentrifugation
Ein anderer Teil der Proben wurde mittels der Schmelzzentrifugation präpariert [92–94].
Diese Methode ist nützlich, um größere Einkristalle aus der Schmelze zu ziehen, ob nun im
Selbstfluss oder im Fluss mit einem weiteren Element, das sich nicht mit den Elementen
der Probe legiert oder mit ihnen Verbindungen bildet. Während dieser Arbeit war der
Selbstfluss ausreichend. Für die Schmelzzentrifugation wurde ein spezieller Tantalbehälter
vorbereitet. Er bestand aus einem, an einem Ende bereits verschlossenem, breiteren und
längeren äußeren Rohr (∅ 10 mm, Länge 50 mm) und einem schmaleren und kürzeren
inneren Rohr (∅ 8 mm, Länge 25 mm), welches in das weitere Rohr gesetzt wurde. Auf
das obere Ende des inneren Rohrs wurde nun ein Ta-Deckel mit fünf Löchern platziert,
um als Filter zu wirken. Auf den Filter wurden danach die Ausgangselemente gefüllt, die
Ta-Ampulle insgesamt verschlossen und unter 500 mbar Ar in Quarzrohre eingeschmolzen.
Die Quarzrohre wurden in, mit Quarzwolle isolierte rostfreie Stahlbehälter eingepackt und
kopfüber in den Ofen gestellt, so dass die Schmelze nicht durch das Sieb fließen konnte. Die
Proben erhielten nun das gewünschte Temperaturprogramm, welches zuerst eine Heizrampe
von 4 Stunden zur Aufschmelztemperatur von 750 ◦C beinhaltete, dann ein Plateau von
6 Stunden, eine 1,5 Stunden Abkühlrampe auf 600 ◦C und schließlich eine längere 90
Stunden Rampenzeit bis zur Temperatur eines spezifischen Gleichgewichts, welches für 4
Tage gehalten wurde. Am Ende des Programms wurde der Stahlbehälter herumgedreht und
so schnell wie möglich in eine Zentrifuge eingehängt. Die Zentrifugationsfrequenz wurde
auf 1000 Umdrehungen pro Minute festgelegt. Durch die Zentrifugation wurden die festen
Kristalle von der flüssigen Schmelze getrennt. Die Schmelze kristallisierte unterhalb des
Filters im dünneren Rohr aus. Eine schematische Darstellung ist in Abbildung 3.2.2 gezeigt.
Nach der 15-minütigen Zentrifugation wurden die Proben in Wasser auf Raumtemperatur
abgeschreckt.
3.2.3 Abkühlvarianten
Die meisten der Proben wurden mittels konventionellen Abschreckens und anschließender
Wärmebehandlung in einem Muffelofen nach vorhergehendem Aufschmelzen hergestellt.
Sie wurden bei 330 oder 360 ◦C 14 Tage lang wärmebehandelt und danach in Wasser
abgeschreckt. Eine kleine Anzahl von Proben wurde als Guss präpariert, das heißt, sie
wurden in 20 Minuten unkontrolliert von 750 ◦C zu 250 ◦C abgekühlt. Dafür wurde
der Ofen einfach ausgeschaltet und die Ofentür geöffnet. Die Probe kühlte nun unter
Beaufsichtigung ab und wurde nachfolgend bei Erreichen von 250 ◦C in Wasser auf
Raumtemperatur abgeschreckt. Spezielle Sonderbehandlungen von Proben, die hier nicht
aufgeführt sind, werden im Ergebnisabschnitt der entsprechenden Phase genannt.
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Abb. 3.2.1: Schematische Abbildung des Schmelzspinnens.
Abb. 3.2.2: Schematische Wiedergabe der Schmelzzentrifugation.
3.3 Charakterisierung der Legierungen
3.3.1 Chemische Analysen
Induktiv gekoppelte Plasma-Emissionsspektroskopie (Inductive Coupled Plasma Optical
Emission Spectrometry, ICP-OES, Vista RL, Varian) wurde benutzt, um die endgültige Zu-
sammensetzung nach der Wärmebehandlung zu überprüfen und nach Ta-Verunreinigungen
zu suchen. Die Abweichung zwischen der nominellen und der analytisch bestimmten
Zusammensetzung sind für die Proben, die in den Tabellen 4.1.1, 4.1.2, 4.2.1, 4.2.2, 4.3.1,
4.3.2, 4.4.1 und 4.4.2 aufgeführt sind, alle kleiner als 1,2 at.%. Es konnten oberhalb der
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Nachweisgrenze (limit of detection, LOD: 60 ppm) keine Ta-Verunreinigungen nachgewie-
sen werden. Die Trägergas-Heißextraktionsmethode wurde verwendet, um nichtmetallische
Verunreinigungen zu bestimmen (H, N, O: LECO TCH-600, C: LECO C-200). Die Pro-
benmenge für die Bestimmung war jeweils etwa 50 mg mit den nachfolgend in Klammern
angegebenen LOD: N (100 ppm), O (500 ppm), H (40 ppm), C (600 ppm). Jeder Proben-
teil wurde dafür in Königswasser aufgelöst. Die Verunreinigungen in allen Proben war
unterhalb der Nachweisgrenze.
3.3.2 Metallografie, Röntgenspektroskopie, Elektronenbeugung
Für die metallografische Untersuchung wurden ausgewählte Stücke von ausgewählten
Proben in wärmeaushärtendes Harz (Polyfast) eingebettet, welches als leitenden Füllstoff
Graphit enthält. Nach dem Nassschleifen mit SiC-Papier wurden die Probenstücke mit
Diamantsuspensionen poliert. Die Maschinen und Materialien zum Schleifen und Polieren
stammten von Struers. Eine erste Untersuchung der Mikrostruktur erfolgte mittels optischer
Mikroskopie (Axioplan 2, Zeiss) im Hellfeld (bright field, BF), polarisiertem Licht und
differentiellem Interferenzkontrast (differential interference contrast, DIC).
Tab. 3.3.1: Bedingungen und Materialien für das Schleifen und Polieren der Probenstücke vor der Metallo-
grafie.
Schritte der Schleifpapier/ Suspension, Schmiermittel Zeit
Prozedur Poliertuch Korngrösse [min]
Sequenz 1 SiC-Papier #500 − Ethanol 1−2
2 SiC-Papier #1000 − Ethanol 2−4
Sequenz 1 MD-DacTM DP-A, 9 µm DP Yellow 2−3
2 MD-DurTM DP-A, 3 µm DP Yellow 2−3
3 MD-DurTM DP-A, 1 µm DP Yellow 2−3
4 MD-NAPTM DP-A, 0,25 µm DP Yellow 1−2
Energiedispersive Röntgenspektroskopie- (Energy-Disperse X-ray Spectroscopy, EDXS)
Analysen wurden an einem Rasterelektronenmikroskop (REM) Philips XL30, ausgerüs-
tet mit einer LaB6-Kathode und einem XFlashr Silicon-Drift-Detektor, durchgeführt.
Auch die REM-Bilder wurden an diesem Gerät aufgenommen. Für wellenlängendisper-
sive Röntgenspektroskopie- (Wavelength-Disperse X-ray Spectroscopy, WDXS) Analy-
sen wurde ein Cameca SX-100 Elektronenmikrosonde-Analysator verwendet. Einphasi-
ges Material (nach Pulver-Röntgendiffraktometrie und Rückstreuelektronenaufnahmen
vom REM) der Φ-Phase von Probe Nr. 17 wurde als Standard für die WDXS benutzt.
Die Zusammensetzung der Probe wurde zweimal mit ICP-OES überprüft. Sie beträgt
Al24,52(2)Mg55,02(2)Zn20,46(4) und ist in sehr guter Übereinstimmung mit der nominellen
Zusammensetzung Al24,50Mg55,00Zn20,50. Die Mg Kα-Linie wurde mit 20 keV und 20
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nA angeregt, die Al und Zn Kα-Linien mit 20 keV und 40 nA. Die eingesetzten Strah-
lungsdetektoren waren ein TAP-Detektor (Thallium acid phthalate, Thalliumphthalat) für
Mg und Al Kα und ein LIF-Detektor (Lithiumfluorid) für Zn Kα. Etwa 10000 cps an
Intensität wurden für Mg und Zn gesammelt und 5000 cps für Al. Das φ(ρ,z)-Modell wurde
angewendet, um die absolute Konzentration in Massenprozent (wt.%) zu erhalten. Die
WDXS-Resultate sind die Mittelwerte von 10-Punktmessungen. Die Standardabweichung
für alle Mittelwerte ist 0,1 at.% oder weniger.
Konventionelle Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) und Diffraktionstomogra-
fie wurden an einem FEI TECNAI 10 (100 kV) Mikroskop durchgeführt, welches mit
einer 2k CCD Kamera (TemCam-F224HD von TVIPS) ausgerüstet war. Die Aufnah-
men erfolgten mit einem Präzessionswinkel von 0,6 ◦. Zur Datenerfassung wurde der
Modus der Feinbereichsbeugung (Selected Area Electron Diffraction, SAED) benutzt.
Die hieraus gewonnenen Elektronenbeugungsdiagramme dienten zur Indizierung und zur
Zellparameterbestimmung der λ-Phase (siehe Abschnitt 4.4.3.3), die ein sehr komplexes
Pulverdiffraktogramm aufweist.
3.3.3 DSC- und Massendichtemessungen, Messungen des elektrischen Widerstands
Die Thermoanalysen wurden an einem dynamischen Differenzkalorimeter (differential
scanning calorimeter, DSC 404, Netsch) durchgeführt. Etwa 90 bis 120 mg der zu Pulver
gemörserten Probenteile wurden in Nb-Tiegel eingeschweißt. Die Heiz- und Abkühlge-
schwindigkeit betrug 5 K/min während zweier Heiz- und Kühlzyklen zwischen 100 und
650 ◦C. Die Massendichte ist für ausgewählte Proben an einem AccuPyc 1330 Helium-
pyknometer (Micromeritics) in einem 1 cm3 Al-Topf gemessen worden. Der elektrische
Widerstand von zwei mit der Fadensäge herausgesägten Probestücken (einmal Φ-Phase
und einmal Zn-reiche β-Phase) wurde in einer Standard-Saphirzelle mit der Vierpunkt-
Messmethode im Temperaturbereich von 4 K – 320 K bestimmt. Die Kontaktierung
erfolgte durch das Anschweißen von 25 μm dicken Platindrähten auf das zu messende
Probestück. Die Messung wurde in einer mit Ar gefüllten Box mit einem unkalibrierten
RhFe100-RF800-Thermometer durchgeführt, ein interner Kryostat regelte die Temperatur.
3.3.4 Pulver-Röntgendiffraktion und Pulver-Neutronendiffraktion
Alle Proben wurden mit der Pulver-Röntgendiffraktometrie (PXRD) charakterisiert. Die
Guinier-Kamera hierfür (Huber G670, Ge-Monochromator, Cu Kα1, λ= 1,54059 Å) war
mit einem Image-Plate-Detektor ausgerüstet und realisierte 6 × 30 min Scans über einen
Bereich von 4◦ ≤ 2θ ≤ 100◦. Teile der Proben wurden in einem Achatmörser gemahlen,
mit Ethanol 2 min im Ultraschallbad homogenisiert und dann mit einem Tropfer auf eine
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Mylar-Folie aufgebracht. Die Intensitäten der Pulver-Röntgendiffraktometrie sowie die
Peak-Positionen wurden mit WinXPow [95] sowie mit der PPLP-Subroutine der NRCVAX-
Software indiziert und verfeinert [96]. Der interne Standard für die Diffraktometrie war
LaB6 (NIST SRM 660a, a = 4,15692(2) Å). Nach der Kalibration mit LaB6 sind Peaks
kleiner als 16◦ 2θ von der Verfeinerung ausgeschlossen worden, um den Einfluss von
Asymmetrie zu vermeiden.
Das Pulver für die Neutronendiffraktometrie an der τ2-Phase wurde der Probe Nr. 21 (Ta-
belle 4.2.2) entnommen. Die Messwerte für die Pulver-Neutronendiffraktometrie wurden
bei 4 K am D2B Pulver-Neutronendiffraktometer am Institut Laue-Langevin in Grenoble
gesammelt. Die Wellenlänge der Neutronen betrug 2,3985 Å und die Probe mit einer Masse
von 6 g befand sich in einem V-Behälter (Metal Technology, Albany, U.S.A., Aussen-∅ 8
mm, Höhe 64 mm, Wandstärke 0,154 mm).
3.3.5 Einkristall-Röntgendiffraktion
Die Einkristall-Röntgendiffraktion wurde an den Proben Nr. 12 und 25 aus Tabelle 4.1.2, Nr.
22 aus Tabelle 4.2.2 und Nr. 1 – Nr. 4 aus Tabelle 4.4.1 ausgeführt, mit einem Rigaku AFC 7
Diffraktionssystem mit CCD Saturn 724+ Detektor. Die kristallografischen Daten sind bei
295 K mit Mo Kα-Strahlung (λ= 0,71069Å) an kleinen Kristallsplittern, die auf Lindemann-
Quarzkapillaren montiert waren, gemessen worden. Die Datensammlung, -extraktion und
-reduzierung, die Lorentz-Polarisation und die Absorptionskorrektur wurden mit den
Programm CrystalClear Version 1.4.0 [97] und der Multiscan-Routine [98] vorgenommen.
Die Strukturen der τ2-Phase, der Φ-Phase und der β-Phase sind durch direkte Methoden
gelöst [99] und die Lösungen mit Strukturmodellen verglichen worden. Details zu diesen
Modellen werden in den zugehörigen Abschnitten angegeben. Die Strukturlösung der un-
bekannten Strukturtypen der τd-Phase und der λ-Phase geschah mit der Superflip-Routine
von Jana2006 [100]. Die Strukturverfeinerungen wurden mit Jana2006 nach der Methode
der kleinsten Quadrate mit der vollständigen Matrix an F2 durchgeführt [100]. Die erhal-
tene Liste der Atomlagen wurde mit dem Programm Structure Tidy standardisiert [101].
Strukturdarstellungen wurden mit den Programmen Diamond 3 [102] und Mathematica




3.4.1 Berechnungen der elektronischen Struktur
Die elektronischen Strukturen der Φ-Phase und der τd-Phase wurden mit der selbstkonsis-
tenten skalaren relativistischen TB-LMTO-ASA-Methode27 berechnet [105]. Dies geschah
innerhalb der lokalen Spindichtenäherung (local spin density approximation, LSDA) [106]
der Dichtefunktionaltheorie (DFT). Zur Berechnung der Teilwellen wurde die radiale
skalare relativistische Dirac-Gleichung gelöst. Um die Überlappung der ASA-vergrößerten
Atomsphären zu verringern, wurden automatisch leere Sphären in das Modell eingefügt
[107].
Die Grundmenge an Elektronen für die Φ-Phase und die τd-Phase bestand aus den 4s,
4p und 3d Valenzelektronen für Zn und 3s, 3p Valenzelektronen für Mg und Al. Die
4d-Zustände für Zn und die 3d-Zustände für Al und Mg wurden heruntergefaltet. Die
k-Raumintegrationen wurden mit einer verbesserten Tetraedermethode [108] durchgeführt,
wobei von 1000 218 irreduzible k-Punkte benutzt wurden. Als Eingangsdaten diente für
die Φ-Phase zum einen eine idealisierte Zusammensetzung von Al40Mg76Zn36 pro Ein-
heitszelle, wobei die gemischt besetzten Al/Zn-Lagen mit dem hauptsächlich vertretenen
Element vollbesetzt wurden. Zum anderen fanden die Koordinaten der Verfeinerung der
Probe Nr. 12 (Al23,2Mg54,6Zn22,2) aus Tabelle 4.1.2 Verwendung. Als Eingangsdaten für
die τd-Phase wurden eine idealisierte Zusammensetzung von Mg116Zn192 (Mg38Zn62) und
die Koordinaten der Verfeinerung von Probe Nr. 3 (Al2,8Mg42,1Zn55,1) aus Tabelle 4.4.1
verwendet.
3.4.2 Gesamtenergieberechnungen
Das Programm VASP der Version 4.6 [109, 110] wurde zusammen mit der „projektor-
verstärkte Welle“-Methode28 (projector augmented wave, PAW) angewendet. Die PAW-
Methode ist eine Verallgemeinerung des Pseudopotential-Ansatzes [111] für die Gesamt-
heit der Elektronen der Einheitszelle. Der Pseudopotential-Ansatz verwendet die verallge-
meinerte Gradienten-Näherung (generalized gradient approximation, GGA) nach Perdew
und Wang [112]. Für die Φ-Phase wurden ein k-Punktgitter benutzt, ein 5 × 3 × 2-Gitter
für die orthorhombische Einheitszelle. Das Phasenmodell des 2/1 Approximanten ver-
wendete ein 2x2x2 k-Punkt Monkhorst-Pack-Gitter, welches zu einem einzigen k-Punkt
bei (1/4,1/4,1/4) mit Multiplizität 8 führte. Andere Strukturen – benötigt für die Phasensta-
bilitätsberechnung – wurden generell zu der gleichen oder höheren k-Punktgitterdichten
27Tight Binding-Linear Muffin Tin Orbital-Atomic Spheres Approximation.
28Die Wellenfunktion wurde mit einer Projektorfunktion verstärkt.
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konvergiert. Für den 3/2-2/1-2/1 Approximanten, der 544 Atome in der primitiven Ein-
heitszelle aufweist, führte dasselbe 2x2x2 Gitter zum Beispiel zu 2 k-Punkten.
Die chemische Ordnung wurde nach der „Metropolis Monte Carlo“-Methode verfeinert,
wobei eine Wärmebehandlung simuliert wurde. In die Verfeinerung fand die Liste der
experimentell bestimmten kristallografischen Lagen Eingang. Die Atome wurden zunächst
zufällig auf die experimentell bestimmten Positionen verteilt. Die chemische Identität
(Besetzung) der Positionen wurde dann wiederholt versuchsweise zwischen zwei zufällig
ausgewählten Positionspaaren gewechselt. Dabei startete die simulierte Wärmebehandlung
bei ≈ 1000 K und endete nach einer stetigen Abkühlung bei 100 K.
Die Energiedifferenz während der Auswechslung der Besetzung der Positionspaare wur-
den mit Paarpotentialen erhalten, die vorher mit Daten der ab initio VASP Datenbank
der Energien und Kräfte angepasst wurden [113]. Während der Simulation wurde die
Zusammensetzung festgehalten. Die Wärmebehandlung wurde dann für verschiedene
Zusammensetzungen wiederholt. Die Anordnungen mit der niedrigsten Energie wurden
für die VASP-Gesamtenergieberechnungen ausgewählt, in der sowohl die Atompositionen
als auch die Form und das Volumen der Einheitszelle voll relaxiert wurden. Abschlie-
ßend ist das Energiediagramm bei 0 K durch die Konstruktion der konvexen Hülle der
VASP-Energien über der Zusammensetzung ausgewertet worden. Dieses Energiediagramm
enthält alle bekannten berechenbaren binären und ternären Verbindungen.
3.4.3 Calphad-Berechnungen und DTA-Simulation
Die Calphad-Berechnungen wurden mit dem Programm Pandat 8.1 [114] durchgeführt.
Zur Berechnung der Phasengleichgewichte des ternären Systems Al-Mg-Zn muss die
freie Enthalpie (Gibbs-Funktion G) aller Phasen, die an einem Gleichgewicht teilnehmen,
minimiert werden. Diese Berechnung erledigt die Routine PanEngine in Pandat mit Hilfe
der Gibbs-Funktionen aus einer thermodynamischen Datenbank und für den Fall, dass das
Scheil-Modell verwendet wird, zusätzlichen thermophysikalischen Eigenschaften wie etwa
Oberflächenenergien und Diffusionskoeffizienten [115]. Als thermodynamische Datenbank
wurde die „COST 507 Thermochemical database for light metal alloys“ benutzt29 [76].
Das TDB-File von COST wurde mit Daten der τ2- und der q-Phase aus [45] ergänzt.
Für die DTA-Simulation wurden die Enthalpiewerte der Verfestigungssimulation von
29Die COST 507 Datenbank kann von folgender Internetseite bezogen werden: http://www.met.
kth.se/~bosse/BOOK/databases/cost507B.TDB. Der Forschungsbericht zu dieser Datenbank
ist frei erhältlich unter: http://bookshop.europa.eu/en/definition-of-thermochemical-
and-thermophysical-properties-to-provide-a-database-for-the-development-of-new-
light-alloys-pbCGNA18499/.
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Pandat 8.1 und Pandat2012 [114] verwendet und anfänglich mit einem Programm für
Mathematica 8.0 und später mit dem Microsoft Excel-Macro („DTAsim“, siehe Anhang
A.2.1, Excel-Version 2003 (v11.0)) in das DTA-Signal umgerechnet 30.
30Sowohl das Mathematica-Programm als auch das Microsoft Excel-Macro sind Weiterentwicklungen
des Mathematica-Programmes „NIST_2DTA.nb“, beschrieben und zur Verfügung gestellt auf der NIST-
Internetseite von U. R. Kattner: www.ctcms.nist.gov/~kattner/dta/NIST_udimet700.html.
4 Ergebnisse
4.1 Die Φ-Phase
Die Φ-Phase ist zuerst von Clark und Rhines beschrieben worden [83]. Donnadieu et
al. fanden eine primitive orthorhombische Elementarzelle mit den Gitterparametern a
= 8,979 Å, b = 16,988 Å und c = 19,34 Å welche auf der Grundlage von indizierten
Pulver-Röntgendaten erhalten wurde [85]. Nach Clark [84] und Donnadieu hat die Φ-Phase
einen ungefähren Homogenitätsbereich von 53 bis 55 at.% Mg, 18 bis 29 at.% Al und
17 bis 28 at.% Zn unnd bildet sich bei 388 ◦C peritektisch aus L + τ1 + γ. Im Calphad-
Assessment (Abb. 4.1.1 bis 4.1.3) von Petrov et al. [45], welches sich auf die Daten des
COST507 Projektes stützt [76], wurde die Φ-Phase mit einem festen Mg-Gehalt von 55
at.% modelliert.
Abb. 4.1.1: Der Mg-reiche Teil des isothermen Schnittes aus dem Al-Mg-Zn System bei a) 360 ◦C und b)
330 ◦C nach Petrov et al. [45]. Die Φ-Phase ist hier mit einem festen Mg-Gehalt von 55 at.% modelliert. Die
isothermen Schnitte wurden mit der Pandat 8.1 software [114] berechnet, und basieren auf dem Assessment
von Petrov.
Bourgeois et al. leiteten aus Beugungsbildern, erhalten mit konvergenter Elektronen-
beugung (Convergent Beam Electron Diffraction, CBED) die Raumgruppe Pbcm ab
[67]. Sie schlugen zusätzlich ein Strukturmodell mit 152 Atomen pro Elementarzelle
vor. Das Modell wurde aus einem Cluster abgeleitet, der in der γ-Phase (Mg17Al12,
cI58, I4̄3m, a = 10.544 Å [68]) vorkommt, aber für die Φ-Phase in eine orthorhombi-
sche Zelle gepackt wurde. Die Übereinstimmung zwischen berechneten und experimen-
tellen Pulver-Röntgendaten war aber ungenügend und ein Versuch, das Modell durch
Verfeinerung zu verbessern, nicht erfolgreich. Singh et al. [116] zeigten kürzlich die struk-
turellen Ähnlichkeiten der Φ-Phase mit der ikosaedrischen quasikristallinen Phase q in
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einer Elektronenbeugungsstudie auf [116].
Ein Teilziel der vorliegenden Arbeit war es, verlässliche Daten für den Homogenitätsbe-
reich der Φ-Phase zu erhalten. So soll ein besseres zukünftiges Assessment des Al-Mg-Zn
Systems ermöglicht werden, welches die Löslichkeit von Al, Zn und Mg in der Φ-Phase
einschließt. Zwei Temperaturen wurden für die Untersuchung ausgewählt, 360 ◦C und
330 ◦C. Bei 360 ◦C (Abb. 4.1.1a) hat die Φ-Phase ein Zweiphasenfeld mit der flüssigen
Phase, während bei 330 ◦C (Abb. 4.1.1b) alle Phasen fest sind. Zusätzlich wurde die Kris-
tallstruktur anhand von Röntgen-Einkristalldaten untersucht, um chemische Unordnung
und Homogenitätsbereich zu verknüpfen. Die Stabilität bei tiefen Temperaturen wurde mit
Gesamtenergieberechnungen mit Hilfe von VASP simuliert [109, 110].
4.1.1 Phasenanalyse
Die Ergebnisse der Phasenanalyse für die bei 360 ◦C und 330 ◦C wärmebehandelten
Legierungen sind in den Tabellen 4.1.1 und 4.1.2 aufgelistet. Gefügebilder (REM/BSE) der
Proben Nr. 1 – 24 sind in Abbildung 4.1.4 gezeigt31. Die Zusammensetzung der Phasen
mit ausreichend großen Körnern wurde mittels WDXS-Analyse gemessen. Die Proben Nr.
1, 7, 9, 10, 11 enthalten, den Gefügen nach zu urteilen, bei 360 ◦C noch Schmelze. Das
Vorhandensein von Flüssigphase war, ausgehend vom isothermen Schnitt in Abbildung
4.1.2a, für die Proben Nr. 1, 7, 8, 10 und 11 zu erwarten. In Probe Nr. 8 bei 360 ◦C
weist kein mikrostrukturelles Detail auf Schmelze hin. Dieses Resultat ist gerade noch
akzeptabel, weil das Phasendiagramm hier nur Spuren von Flüssigphase vorhersagt. Im
Gegensatz dazu sind bei Probe Nr. 9 Rückstände der Schmelze zu beobachten, während
das berechnete Phasendiagramm nur feste Phasen vorhersagt. Nach dem Abschrecken
der Probe Nr. 9 von 360 ◦C sind die Phasen Φ, q und τ2 statt den Phasen Φ, q und τ1
gefunden worden. Es wurde beobachtet, daß Proben bei 360 ◦C mit mehr als 20 at.%
Al generell im Einklang mit dem berechneten isothermen Schnitt in Abbildung 4.1.2a
sind. Es wurden aber Unstimmigkeiten bei Proben nahe der q- und τ2-Phase entdeckt.
Die Proben Nr. 13 – 24 bei 330 ◦C zeigen in den DTA-Ergebnissen und den Gefügen
keine Flüssigphase, was mit dem berechneten isothermen Schnitt in Abbildung 4.1.3a
übereinstimmt. Für die Proben Nr. 19 bis 24 ist das Auftreten der q-Phase vorhergesagt
worden. Diese wurden aber in den wärmebehandelten Proben nicht gefunden. Die q-Phase
konnte bei diesen Zusammensetzungen nur bei Gussproben beobachtet werden. Auch
bei 330 ◦C sind Unstimmigkeiten für Proben nahe der q- und der τ2-Phase ausfindig
gemacht worden. Die Zusammensetzung der Φ-Phase in den verschiedenen Proben bei
360 ◦C und 330 ◦C sind in den Abbildungen 4.1.2b und 4.1.3b wiedergegeben. Bei 330
31Probe Nr. 25 wird in Abschnitt 4.3 noch einmal ausführlicher behandelt, dort als Probe Nr. 17 in Tabelle
4.3.2 und Abb. 4.3.6.
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Tab. 4.1.1: Resultate der Phasenanalyse für Proben, getempert bei 360 ◦C aus Abb. 4.1.2a. ICP-OES- und
WDXS-Zusammensetzungen sind in at.% angegeben.
Probe Zusammensetzung Erwartetea Beobachteteb Zusammensetzung der
Nr. ICP-OES & (nomin.) Phasen Phasen aus PXRD Phasen nach WDXS
1 Al19,7Mg59,9Zn20,4 Φ, (Mg), L Φ, (Mg) Al23,2Mg55,5Zn21,3 (Φ)
(Al20Mg60Zn20)
2 Al22,7Mg67,6Zn9,7 Φ, γ, (Mg) Φ, γ, (Mg) Al26,3Mg56,1Zn17,6 (Φ)
(Al24Mg66Zn10) Al31,1Mg60,2Zn8,7 (γ)
Al6,2Mg91,2Zn2,6 (Mg)
3 Al29,7Mg60,0Zn10,3 Φ, γ, (Mg) Φ, γ, (Mg) Al26,0Mg56,2Zn17,8 (Φ)
(Al32,5Mg57,5Zn10) Al31,3Mg59,9Zn8,8 (γ)
4 Al24,6Mg59,4Zn16,0 Φ, γ, (Mg) Φ, γ, (Mg) Al26,1Mg56,0Zn17,9 (Φ)
(Al25Mg59Zn16)
5 Al30,3Mg50,9Zn18,8 Φ, γ, τ1 Φ, γ, τ1 Al29,2Mg53,6Zn17,2 (Φ)
(Al30Mg51Zn19) Al34,3Mg56,6Zn9,1 (γ)
Al31,6Mg44,6Zn23,8 (τ1)
6 Al24,4Mg49,9Zn25,7 Φ, τ1 Φ, τ1 Al23,7Mg53,8Zn22,5 (Φ)
(Al25Mg50Zn25) Al26,0Mg43,7Zn30,3 (τ1)
7 Al17,5Mg54,4Zn28,1 Φ, q, L Φ Al18,5Mg54,0Zn27,5 (Φ)
(Al18,5Mg54,5Zn27)
8 Al17,2Mg52,4Zn30,4 Φ, q, L Φ, τ1 Al17,7Mg53,6Zn28,7 (Φ)
(Al18Mg52,5Zn29,5) Al19,5Mg43,1Zn37,4 (τ1)
9 Al16,2Mg45,5Zn38,3 Φ, q, τ1 Φ, q, τ2 Al16,5Mg53,6Zn29,9 (Φ)
(Al17Mg46Zn37)
10 Al13,8Mg55,5Zn30,7 Φ, q, L τ1, q, (Mg) Al20,1Mg42,8Zn37,1 (τ1)
(Al15Mg55Zn30)
11 Al11,1Mg61,7Zn27,2 Φ, q, L τ1, q, (Mg), Mg21Zn25 Al19,5Mg42,8Zn37,7 (τ1)
(Al11Mg62Zn27)
a erwartet bei 360 ◦C nach dem Phasendiagramm von Petrov et al. [45]
b nach Wärmebehandlung bei 360 ◦C
Die Standardabweichungen für alle WDXS-Werte beträgt ± 0,1 at.% oder weniger, Phasen mit zu kleinen
Körnern wurden nicht mit WDXS gemessen.
◦C wird auch die einphasige Probe Nr. 17 gezeigt. Der Homogenitätsbereich der Φ-Phase
hat bei beiden Temperaturen ein keilförmiges Aussehen und ist im Intervall zwischen
360 ◦C und 330 ◦C nahezu temperaturunabhängig. Die Löslichkeit für Zn ist bei 360 ◦C,
verglichen mit dem isothermen Schnitt bei 330 ◦C, etwa 1 at.% geringer. Grund dafür ist
wahrscheinlich das Vorhandensein der Flüssigphase bei 360 ◦C. Die Φ-Phase hat, den
Ergebnissen dieser Arbeit zufolge, einen breiten Homogenitätsbereich von etwa 13 at.%
für Al und Zn (Al16,5Mg53,6Zn29,9 – Al29,2Mg53,6Zn17,2 bei 360 ◦C und Al15,5Mg53,6Zn30,9
– Al29,0Mg53,5Zn1,5 bei 330 ◦C). Die Löslichkeit für Mg ist am höchsten bei 26,2 at.% Al
mit ∆xMg = 2,5 at.%.
Für eine Reihen von Proben wurden die DTA-Kurven mit der Hebelregel (vollständiges
Gleichgewicht) und dem Scheil-Ansatz berechnet. Das Modell zur Simulierung der DTA-
Kurve wurde in [117] beschrieben. Die Liquidusprojektion, die Zusammensetzung der
Schmelze während der Verfestigung nach der Hebelregel (Verfestigungspfad) sowie das
Diagramm der Temperatur über der Festphasenfraktion sind in Abbildung 4.1.5 für die
Proben Nr. 12 und 25 gezeigt. Diese Proben wurden verwendet, um Einkristalle der Φ-
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Tab. 4.1.2: Resultate der Phasenanalyse für Proben, getempert bei 330 ◦C aus Abb. 4.1.3a. ICP-OES- und
WDXS-Zusammensetzungen sind in at.% angegeben.
Probe Zusammensetzung Erwartetea Beobachteteb Zusammensetzung der
Nr. ICP-OES & (nomin.) Phasen Phasen aus PXRD Phasen nach WDXS
12 Al15,3Mg67,0Zn17,7 Φ, (Mg) Φ, (Mg) Al23,2Mg54,6Zn22,2 (Φ)
(Al13Mg68,5Zn18,5) Al3,7Mg93,6Zn2,7 (Mg)
13 Al18,4Mg66,2Zn15,4 Φ, (Mg) Φ, (Mg) Al24,3Mg55,1Zn20,6 (Φ)
(Al19Mg66Zn15)
14 Al23,0Mg66,6Zn10,4 Φ, γ, (Mg) Φ, γ, (Mg) Al26,2Mg55,6Zn18,2 (Φ)
(Al24Mg66Zn10) Al32,0Mg59,7Zn8,3 (γ)
15 Al29,0Mg58,7Zn12,3 Φ, γ, (Mg) Φ, γ, (Mg) Al26,3Mg55,4Zn18,3 (Φ)
(Al30Mg58Zn12) Al32,0Mg59,7Zn8,3 (γ)
16 Al30,7Mg53,9Zn15,4 Φ, γ, τ1 Φ, γ, τ1 Al29,0Mg53,5Zn17,5 (Φ)
(Al32Mg53Zn15) Al33,6Mg56,8Zn9,6 (γ)
17 Al24,5Mg55,0Zn20,5 Φ Φ Standardmaterial (Φ)
(Al25Mg55Zn20)
18 Al23,7Mg50,4Zn25,9 Φ, τ1 Φ, τ1 Al23,3Mg53,6Zn23,1 (Φ)
(Al25Mg50Zn25) Al25,5Mg43,0Zn31,5 (τ1)
19 Al19,0Mg50,4Zn30,6 Φ, τ1 , q Φ, τ1 Al18,8Mg53,4Zn27,8 (Φ)
(Al20Mg50Zn30) Al20,6Mg42,5Zn36,9 (τ1)
20 Al14,9Mg44,2Zn40,9 q Φ, τ2, (Mg) Al15,5Mg53,6Zn30,9 (Φ)
(Al16Mg44Zn40) Al16,2Mg42,4Zn41,4 (τ2)
21 Al17,9Mg44,0Zn38,1 Φ, τ1, q Φ, τ1, τ2 Al17,8Mg53,1Zn29,1 (Φ)
(Al19Mg44Zn37)
22 Al16,4Mg45,8Zn37,8 Φ, τ1, q Φ, τ2 Al16,2Mg53,2Zn30,6 (Φ)
(Al17Mg46Zn37) Al17,2Mg42,6Zn40,2 (τ2)
23 Al12,5Mg55,2Zn32,3 Φ, (Mg), q (Mg), τ2 Al16,7Mg42,6Zn40,7 (τ2)
(Al13Mg55Zn32) Al2,7Mg93,6Zn3,7 (Mg)
24 Al13,8Mg55,5Zn30,7 Φ, (Mg), q Φ, (Mg), τ2 Al15,7Mg53,1Zn31,2 (Φ)
(Al15Mg55Zn30) Al16,6Mg42,9Zn40,5 (τ2)
25 Al10,6Mg63,8Zn25,6 Φ, q, (Mg) Φ, q, (Mg) Al17,1Mg53,4Zn29,5 (Φ)
(Al10,5Mg64Zn25,5) Al18,4Mg44,4Zn37,2 (q)
a erwartet bei 360 ◦C nach dem Phasendiagramm von Petrov et al. [45]
b nach Wärmebehandlung bei 360 ◦C
Die Standardabweichungen für alle WDXS-Werte beträgt ± 0,1 at.% oder weniger, Phasen mit zu kleinen
Körnern wurden nicht mit WDXS gemessen.
Phase daraus zu isolieren. Im Fall der Probe Nr. 12 erhält man nach dem Phasendiagramm
Φ mit nahezu konstanter Zusammensetzung im Intervall von 382 bis 366 ◦C, als primäre
Phase. Das wurde mit REM/EDXS an einem Stück der Probe Nr. 12 bestätigt (siehe Abb.
4.1.6a). Bei 366 ◦C folgt dann die eutektische Reaktion (L → Φ + (Mg)). Die primäre
Phase nimmt 20 at.% der gesamten Probe in Anspruch. Eine Mikrofotografie der Probe Nr.
12 ist in Abbildung 4.1.4 zu sehen. In der oberen rechten Ecke dieses Bildes ist ein Teil
eines Kristallites der Φ-Phase zu erkennen, dessen Zusammensetzung Al23,2Mg54,6Zn22,2
(WDXS) mit dem Phasendiagramm übereinstimmt. Außerdem sind Überbleibsel einer
eutektischen Struktur deutlich sichtbar.
Die DTA-Kurve, erhalten aus den Enthalpie- und Temperaturdaten, in Abbildung 4.1.6b
als ein Beispiel gezeigt, ist in akzeptabler Übereinstimmung mit der gemessenen DSC-
Kurve. In Probe Nr. 25 mit der Ausgangszusammensetzung Al10,6Mg63,8Zn25,6 ist τ1 als
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Abb. 4.1.2: Der Mg-reiche Teil des isothermen Schnittes des Al-Mg-Zn Systems bei 360 ◦C nach den Daten
von Petrov et al. [45]. a) Die ICP-OES-Zusammensetzungen der Proben von Tabelle 4.1.1 sind durch rote
Punkte markiert. b) Die WDXS-Zusammensetzungen der Φ-Phase für die bei 360 ◦C getemperten Proben
sind durch rote Dreiecke markiert, Vergrößerung von a).
primäre Phase zwischen 410 ◦C und 363 ◦C [45] zu erwarten (siehe Abb. 4.1.5c und d).
Danach wird τ1 aufgebraucht, um q und Φ zu bilden. Zum Abschluss der Verfestigung
wird unterhalb von 345 ◦C eine Legierung aus q und (Mg) erwartet.
Als Schlussfolgerung kann hierzu gesagt werden: Die berechneten DTA und gemessenen
DSC-Kurven zeigen für die Proben Nr. 1 bis 6 und Nr. 12 bis 18 eine gute Übereinstim-
mung. Das bestätigt die Ergebnisse der Untersuchungen an den bis zum Gleichgewicht
wärmebehandelten Proben. Die bisher bekannten isothermen Schnitte nahe der q- und
τ2-Phase, wie in den Abbildungen 4.1.2b und 4.1.3b gezeigt, sind genauso inkonsistent mit
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Abb. 4.1.3: Der Mg-reiche Teil des isothermen Schnittes des Al-Mg-Zn Systems bei 330 ◦C nach den Daten
von Petrov et al. [45]. a) Die ICP-OES-Zusammensetzungen der Proben von Tabelle 4.1.1 sind durch rote
Punkte markiert. b) Die WDXS-Zusammensetzungen der Φ-Phase für die bei 330 ◦C getemperten Proben
sind durch rote Dreiecke markiert, Vergrößerung von a). Probe Nr. 17 ist einphasiges Φ, Kristall 1 wurde aus
Probe Nr. 12 isoliert.
den experimentellen Ergebnissen dieser Arbeit wie die bisher bekannten primären Phasen-
felder in Abbildung 4.1.5 nahe diesen Zusammensetzungen. Ein Grund ist die erweiterte
Löslichkeit von Zn in der Φ-Phase im Vergleich mit dem isothermen Calphad32-Schnitt,
wie in Abbildung 4.1.2b und Abbildung 4.1.3b verdeutlicht. Zusätzliche Widersprüche mit
dem vorliegenden Phasendiagramm sind nahe dem Mg-Zn Teilsystem entdeckt worden
und werden in den Abschnitten 4.2.1 und 4.4.1 behandelt, während sich die folgenden
32Calculation of Phasediagrams.
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Abb. 4.1.4: Gefügebilder (REM/BSE) für Proben Nr. 1 bis 11 (360 ◦C) und Proben Nr. 13 bis 24 (330 ◦C).
Details zu Probe Nr. 12: siehe Text. Die hellen Phasen sind reich an Zn, die dunklen Phasen reich an Al/Mg.
Feine eutektische Strukturen sind bei Proben Nr. 1, 7, 9, 10 und 11 ersichtlich. Sie weisen auf Schmelze bei
360 ◦C hin.
Abschnitte allein auf die Φ-Phase konzentrieren. Die Gitterparameter für die Φ-Phase,
die mit Hilfe von Pulverdiffraktogrammen an ausgewählten Proben bei 330 ◦C bestimmt
wurden, sind in Abbildung 4.1.7 über dem Zn-Gehalt dargestellt und in Tabelle 4.1.3
aufgelistet. Ein linearer Zusammenhang mit dem Zn-Gehalt ist für Proben mit nahezu
gleichem Mg-Gehalt (Proben Nr. 16, 18, 19, 22) zu beobachten.
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Abb. 4.1.5: Berechnete Liquidusprojektion mit Zusammensetzung der Schmelze und Diagramm Temperatur
über Festphasenfraktion, beide für Verfestigung nach Hebelregel (blaue Linien) a), b) Al15,3Mg67,0Zn17,7
(Probe Nr. 12) und c), d) Al10,6Mg63,8Zn25,6 (Probe Nr. 25). Die Ausgangszusammensetzung ist in a)
und c) durch ein rotes Dreieck markiert. Grüne Linien sind Isothermen, fs bedeutet fraction of solid
(Festphasenfraktion).
Tab. 4.1.3: Gitterparameter a, b, c für die Φ-Phase bei verschiedenen Zusammensetzungen (WDXS) und
330 ◦C, bestimmt mit Hilfe von Pulver-Röntgendaten.
Nr. at.% Al at.% Mg at.% Zn a [Å] b [Å] c[Å]
13 24,3 55,1 20,6 8,959(3) 16,836(6) 19,646(7)
14 26,2 55,6 18,2 8,988(2) 16,865(6) 19,685(7)
16 29,0 53,5 17,5 8,967(2) 16,831(5) 19,636(5)
17 24,5 55,0 20,5 8,958(1) 16,832(3) 19,650(3)
18 23,3 53,6 23,1 8,926(1) 16,789(2) 19,561(3)
19 18,8 53,4 27,8 8,889(1) 16,761(1) 19,489(2)




Abb. 4.1.6: a) REM-BSE Bild von Probe Nr. 12 nach DSC zeigt, daß die Φ-Phase bei der Ausgangszu-
sammensetzung Al15.3Mg67.0Zn17.7 die primäre Phase ist. Diese Zusammensetzung liegt, wie nach Petrovs
Assessment (siehe Abb. 4.1.5a) erwartet, innerhalb des primären Phasenfeldes. Zusammensetzung der
Φ-Phase in den Kristalliten beträgt hier Al24Mg57Zn19 (EDXS, standardloses ZAF). b) Berechnete DTA
und gemessene DSC Aufheiz- und Abkühlkurven für Probe Nr. 12 als Beispiel. Blaue Linie steht für
Gleichgewichts- oder Hebelmodell, rote Linie steht für Ungleichgewichts- oder Scheil-Modell und schwarze
Linie markiert die gemessene Kurve.
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Abb. 4.1.7: Gitterparameter a (unten), b (mittig), c (oben), basierend auf Pulver-Röntgendatenverfeinerungen
für die Φ-Phase (oP152) bei verschiedenen Zusammensetzungen und 330 ◦C. Die durchgehende [—]
Linie ist ein Fit nach der Methode der kleinsten Quadrate für die Φ-Phase bei konstantem Mg-Gehalt
(WDXS). a = −0,0075 · xMg + 9,0978, b = −0,0067 · xMg + 16,946 und c = −0,0135 · xMg + 19,871 für die
Zusammensetzungen auf der Mg-reichen Seite des Homogenitätsbereiches der Φ-Phase. Die gestrichelte




Für die Φ-Phase (Probe Nr. 25) wurde der spezifische elektrische Widerstand zwischen 4
K und 320 K bestimmt. Der spezifische elektrische Widerstand ρ(T) und der normalisierte
spezifische elektrische Widerstand sind in den Diagrammen der Abbildung 4.1.8 über der
Temperatur in K aufgetragen. Es ist eine deutlich positive Temperaturabhängigkeit und
damit metallisches Verhalten zu beobachten. Die Φ-Phase in Probe Nr. 25 zeigt einen Rest-
widerstand von ρ4K = 0,766 μΩm und bei Raumtemperatur einen spezifischen Widerstand
von ρ300K = 0,892 μΩm. Das bedeutet einen Anstieg von (ρ300K− ρ4K)/ ρ4K = 16,5%. Das
einphasige Stück der Probe Nr. 25 bestand aus mehreren zusammengewachsenen Kristal-
lindividuen, über eine spezifische Kristallausrichtung während der Messung lässt sich also
nichts aussagen. Die Abstände zwischen den Messkontakten waren (Länge/Breite/Höhe
[mm]): 3,5/0,6/0,6. Die Gesamtlänge des Probestücks betrug 6,8 mm.
Abb. 4.1.8: Oben: Spezifischer Widerstand der Φ-Phase, gemessen an Probe Nr. 25. Unten: Dieselbe Probe,
aber Widerstand wurde auf 300 K normiert.
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4.1.3 Kristallchemie
Die kristallografischen Daten, Details der Datensammlung und der Strukturverfeinerung
sind in Tabelle 4.1.4 für zwei Einkristalle der Φ-Phase bei unterschiedlichen Zusammen-
setzungen aufgeführt. Material der Probe Nr. 12 wurde in einem Achatmörser zerdrückt
und danach daraus ein Einkristall (Kristall 1) von unregelmäßiger Gestalt entnommen. Die
Φ-Phase hat, den WDXS-Ergebnissen zufolge, in dieser Probe eine Zusammensetzung von
Al23,2Mg54,6Zn22,2 und ist im Gleichgewicht mit der festen Lösung (Mg). Daher befindet
sich diese Zusammensetzung, wie in Abbildung 4.1.3b gezeigt, auf der Mg-reichen Seite
des Homogenitätsbereiches (Al15,5Mg53,6Zn30,9 – Al26,2Mg55,6Zn18,2) der Φ-Phase. Der
Al-Gehalt von Kristall 1 entspricht etwa 80% der maximalen Löslichkeit auf dieser Seite.
Ein weiterer Einkristall (Kristall 2) wurde aus der Probe Nr. 25 mit der Ausgangszusam-
mensetzung Al10,6Mg63,8Zn25,6 erhalten. Hier wurde die Schmelze von den Kristallen bei
340 ◦C abzentrifugiert. Von dem Material, das auf dem Tantalsieb zurückblieb, wurde
ein quaderförmiger Kristall entnommen. Da alle Kristalle von regulärer Gestalt sich als
zu groß für Röntgenbeugungsmessungen erwiesen, wurde der Kristall im Achatmörser
zerdrückt. Ein anderer Teil der Probe wurde in wärmeaushärtendes Harz eingebettet. Die
WDXS-Analyse an der flachen und polierten Oberfläche ergab hier Al17,1Mg53,4Zn29,5.
Dieser Zn-Gehalt liegt nahe bei der maximalen Löslichkeit und der Mg-Gehalt entspricht
dem Wert, der für die Zn-reiche Φ-Phase ermittelt wurde.
Die Φ-Phase kristallisiert in der Raumgruppe Pbcm (Nr. 57) mit 152 Atomen in der
Elementarzelle. Es gibt 32 kristallografische Lagen in der asymmetrischen Einheit. Davon
haben 12 die KZ14, 15 und 16 (siehe Tab. 4.1.6) und Voronoi-Zellvolumina größer als das
durchschnittliche Voronoi-Zellvolumen. Die Hälfte der Atome der Elementarzelle geht aus
diesen Lagen hervor. Die übrigen Lagen weisen die KZ11 und 12 auf. Die durchschnittliche
KZ über alle Lagen liegt bei 13,2. Ein Diagramm mit den Voronoi-Zellvolumina für
beide Kristalle ist in Abbildung 4.1.9 dargestellt. Die Voronoi-Zellvolumina für den
Kristall 2, der Zn-reicher ist und weniger Mg aufweist, sind alle kleiner als die von
Kristall 1. Während der Strukturverfeinerung wurde festgestellt, daß Zn ausschließlich die
Lagen mit kleineren Voronoi-Zellvolumen besetzt. Wegen dem geringen Phasenkontrast
zwischen Al und Mg wurden die Lagen mit Voronoi-Zellvolumen, die größer sind als
der Durchschnitt, mit Mg besetzt und die übrigen Lagen als mit Al und Zn mischbesetzt
verfeinert. Mit diesem Verfeinerungsschritt wurde der Mg-Gehalt auf 50 at.% fixiert. Die
Al/Zn Lagen sind in der Tabelle 4.1.5 mit dem Buchstaben M gekennzeichnet. Für jede M-
Lage wurde als Besetzungssumme (sum of occupancy, SOF) 1 festgelegt. Die anisotropen
Auslenkungsparameter für die Struktur der Φ-Phase aus den Daten von Kristall 1 und 2
sind im Anhang in Tabelle A.3.2 zu finden.
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Tab. 4.1.4: Kristallografische Daten, Details über Datensammlung und Strukturverfeinerung für
Al23,2Mg54,6Zn22,2 (Kristall 1) und Al17,1Mg53,4Zn29,5 (Kristall 2).
Kristall 1, Probe Nr. 12 Kristall 2, Probe Nr. 25
Kristalldaten
Phasenzusammensetzung (WDXS) [at.%]aAl23,2Mg54,6Zn22,2 Al17,1Mg53,4Zn29,5
Kristallografische Formelb (Al1,856,Mg0,368,Zn1,776)Mg4 (Al1,368,Mg0,272,Zn2,360)Mg4
Molares Gewicht [g/mol] 175,20 197,88





Zellvolumen [Å3] 2942,8 2902,2
Kristallgröße [µm] 25 × 80 × 90 40 × 80 × 90
ρcal [g/cm3]b 2,92 3,21
μ[mm−1]b 7,25 9,80
Datensammlung






θ-Bereich (◦) 1,60 − 34,70 2,08 − 34,46
Bereich in h, k, l -13 < h < 13, -14 < h < 14,
-26 < k < 10, -12< k < 26,
-11 < l < 29 -27 < l < 30
Reflexe/Unabhängige 12396/5922 26407/5958




Goodness-of-fit on F2, alle Daten/2σ 1,22/1,32 1,12/1,08
R1/wR2 (F2> 2σ(F2)) 0,088/0,119 0,052/0,086
R1/wR2, alle Daten 0,146/0,145 0,090/0,102
Max./Min. Restelektronendichte [e/Å3] +1,93/-0,15 +2,20/-0,31
a Für eine Diskussion der verfeinerten Zusammensetzungen siehe Text
b Basierend auf WDXS-Daten
Die cif-Dateien können bestellt werden bei FIZ, D-76344 Eggenstein-Leopoldshafen, Germany, Email
mcrystdata@FIZ-karlsruhe.de, CSD 424664 für Kristall 1 und CSD 424665 für Kristall 2.
Nach der Verfeinerung unter diesen Annahmen erhält man für den Kristall 1 die Zu-
sammensetzung Al26,2Mg50Zn23,8 (WDXS: Al23,2Mg54,6Zn22,2) und für Kristall 2 die
Zusammensetzung Al21,2Mg50Zn28,8 (WDXS: Al17,1Mg53,4Zn29,5). Die Verfeinerung an-
hand der Daten des Al-reichen Kristalls 1 ergibt zu niedrige Mg-Gehalte und zu hohe Al-
und Zn-Gehalte, während bei dem Zn-reichen Kristall 2 zu niedrige Mg- und Zn-Gehalte
und zu hohe Al-Gehalte das Resultat waren. Da der Mg-Gehalt in diesem Modell bei
50 at.%, also einer falschen Zusammensetzung, festgemacht wurde, ist die logische Fol-
ge eine Auswirkung auf die Al- und Zn-Gehalte. Weil Zn ein höheres Streuvermögen
besitzt als Al, sollte der Al-Gehalt stärker beeinflusst sein. Der Unterschied zwischen
der analytisch bestimmten und der verfeinerten Zusammensetzung beläuft sich bei Kris-
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Tab. 4.1.5: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in 104 Å2) für
Al23,2Mg54,6Zn22,2 (weiße Reihen, Kristall 1) und Al17,1Mg53,4Zn29,5 (graue Reihen, Kristall 2).
Atom Wyckoff-Position x y z Ueq Besetzung
M1 8e 0,00565(8) 0,74872(4) 0,11441(3) 24,1(2) 0,874(4) Zn + 0,126 Al
0,00442(3) 0,74750(2) 0,11454(1) 19,7(1) 0,922(2) Zn + 0,078 Al
M2 8e 0,0889(1) 0,09061(6) 0,11227(6) 22,4(3) 0,249(3) Zn + 0,751 Al
0,08755(5) 0,08991(2) 0,11242(2) 18,6(1) 0,399(2) Zn + 0,601 Al
Mg3 8e 0,1341(2) 0,58791(9) 0,62422(8) 22,8(5) 1
0,13194(9) 0,58806(4) 0,62346(4) 19,9(2) 1
M4 8e 0,1566(1) 0,35582(5) 0,18081(4) 21,8(3) 0,402(3) Zn + 0,598 Al
0,15696(4) 0,35532(2) 0,18063(2) 17,9(1) 0,547(2) Zn + 0,453 Al
M5 8e 0,16539(8) 0,63626(4) 0,18319(3) 22,3(2) 0,702(4) Zn + 0,298 Al
0,16546(3) 0,63577(2) 0,18310(1) 17,6(1) 0,780(2) Zn + 0,220 Al
Mg6 8e 0,1666(2) 0,3431(1) 0,02648(9) 28,2(6) 1
0,16527(9) 0,34332(5) 0,02611(4) 23,6(2) 1
M7 8e 0,16666(8) 0,49499(4) 0,11598(4) 22,3(2) 0,640(4) Zn + 0,360 Al
0,16693(3) 0,49462(2) 0,11595(1) 17,3(1) 0,748(2) Zn + 0,252 Al
Mg8 8e 0,1687(2) 0,6549(1) 0,01886(9) 29,6(6) 1
0,16988(9) 0,65405(5) 0,02007(4) 27,0(3) 1
Mg9 8e 0,3327(2) 0,2171(1) 0,11662(9) 27,0(5) 1
0,33160(9) 0,21630(5) 0,11589(4) 22,2(2) 1
Mg10 8e 0,3360(2) 0,0092(1) 0,02111(8) 26,0(5) 1
0,33563(8) 0,00975(5) 0,02145(4) 21,8(2) 1
M11 8e 0,3398(1) 0,04219(7) 0,18050(6) 23,3(4) 0,169(3) Zn + 0,831 Al
0,33746(5) 0,04215(3) 0,18041(2) 19,4(2) 0,275(2) Zn + 0,725 Al
Mg12 8e 0,4549(2) 0,4110(1) 0,12320(8) 23,6(5) 1
0,45453(9) 0,41063(4) 0,12275(4) 19,6(2) 1
M13 8e 0,5050(1) 0,33165(5) 0,00250(4) 30,6(3) 0,648(4) Zn + 0,352 Al
0,50542(4) 0,33096(2) 0,00225(2) 25,1(1) 0,747(2) Zn + 0,253 Al
M14 8e 0,5847(1) 0,08826(6) 0,11143(6) 22,8(4) 0,231(3) Zn + 0,769 Al
0,58360(5) 0,08794(2) 0,11157(2) 18,6(1) 0,351(2) Zn + 0,649 Al
Mg15 8e 0,6635(2) 0,2650(1) 0,12177(9) 25,5(5) 1
0,66317(9) 0,26485(4) 0,12150(4) 22,2(2) 1
Mg16 4d 0,0149(3) 0,0007(1) 1/4 24,0(7) 1
0,0161(1) 0,00046(6) 1/4 20,4(3) 1
Mg17 4d 0,1139(3) 0,7918(1) 1/4 21,6(7) 1
0,1150(1) 0,79134(6) 1/4 18,6(3) 1
Mg18 4d 0,1548(3) 0,1796(2) 1/4 26,4(8) 1
0,1548(1) 0,17932(6) 1/4 22,5(3) 1
Mg19 4d 0,3399(3) 0,4947(1) 1/4 24,2(7) 1
0,3399(1) 0,49417(6) 1/4 20,6(3) 1
M20 4d 0,4041(2) 0,31181(7) 1/4 25,1(4) 0,452(5) Zn + 0,548 Al
0,40441(6) 0,31178(3) 1/4 20,8(2) 0,527(2) Zn + 0,473 Al
Mg21 4d 0,5380(3) 0,1647(1) 1/4 24,3(8) 1
0,5372(1) 0,16462(6) 1/4 20,9(3) 1
M22 4d 0,6524(2) 0,4012(1) 1/4 24,0(6) 0,085(4) Zn + 0,915 Al
0,65339(9) 0,40128(5) 1/4 20,7(3) 0,143(2) Zn + 0,857 Al
M23 4a 0 0 0 21,6(3) 0,660(5) Zn + 0,340 Al
0 0 0 17,5(1) 0,755(2) Zn + 0,245 Al
tall 1 auf Al−3,0Mg+4,6Zn−1,6 und bei Kristall 2 auf Al−4,1Mg+3,4Zn+0,7 in at.%. Auf
den M-Lagen variiert die Zn-Besetzung zwischen Kristall 1 und Kristall 2 von 4,9% %
(M1) bis 14,9% (M2). Eine sorgfältige Inaugenscheinnahme der eigenen Pulver- und
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Abb. 4.1.9: Voronoi-Zellvolumen (VCV) für Atome der Φ-Phase mit der Zusammensetzung
Al23,2Mg54,6Zn22,2 (Kristall 1, weiße Kreise) und Al17,1Mg53,4Zn29,5 (Kristall 2, schwarze Kreise). Die
horizontalen Linien bei 19,4 und 19,1 Å3 markieren das durchschnittliche Voronoi-Zellvolumen pro Atom in
Kristall 1 und Kristall 2. Lage-Nummern entsprechen Atom-Beschriftungen in Tab. 4.1.5.
Einkristall-Röntgenbeugungsdaten und von Elektronenbeugungsdaten aus [67] erbrachte
keine Hinweise auf eine Überstruktur. Eine Verfeinerung in der azentrischen Raumgruppe
Pca21 lieferte keine überzeugend besseren Ergebnisse. Die Untersuchungen mit CBED
aus [67] unterstützen die Entscheidung für die zentrosymmetrische Raumgruppe. Um die
korrekte Zusammensetzung zu erhalten, wäre es als Ausweg möglich, einem kleinen Pro-
zentanteil die Mg-Besetzung von Lagen mit kleineren Voronoi-Zellvolumen zu erlauben.
In diesem Fall ist aber, wegen des geringen Phasenkontrastes zwischen Mg und Al und
der wahrscheinlichen Besetzung von einigen oder sogar allen M-Lagen mit allen drei
Atomsorten, keine uneingeschränkte Verfeinerung möglich. Die Besetzungsfaktoren und
die Auslenkungsparameter geben keinen Hinweis darauf, daß Mg bevorzugt spezielle
M-Lagen besetzt. Deswegen muss man annehmen, daß sich kleine Mengen an Mg zufällig
über die M-Lagen verteilen und diese gemeinsam mit Al und Zn besetzen, also eine gewis-
se Löslichkeit für Mg vorliegt. Die k f z (Al)-Phase kann zum Beispiel bei 360 ◦C maximal
66 at.% Zn und 11 at.% Mg aufnehmen.
Von den 152 Atomen in der Elementarzelle sind alle Mg-Positionen aus der Tabelle 4.1.5
(50%) voll besetzt. Die zugehörigen Lagen sind mit Voronoi-Zellvolumina verknüpft, die
größer als das durchschnittliche Atomvolumen sind. 48 Mg-Atome besitzen die KZ14,
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16 Mg-Atome die KZ15 und 12 Mg-Atome die KZ16. Die meisten Koordinationspoly-
eder gleichen Frank-Kasper-Polyedern, aber einige der Koordinationspolyeder sind nicht
trianguliert. Mit der, bereits in Abschnitt 2.1 erwähnten, Formel von Shoemaker und
Shoemaker kann man die erwartete Ikosaederanzahl in Frank-Kasper-Phasen berechnen:
N12 = 2 ·N16 + 7/6 ·N15 + 1/3 ·N14 ≈ 59. Die tatsächliche Anzahl an Ikosaedern in der Ele-
mentarzelle der Φ-Phase ist mit 68 viel größer. Zusätzlich gibt es 8 Polyeder mit der KZ11.
Die Φ-Phase ähnelt deswegen in mancher Hinsicht den Frank-Kasper-Phasen, verletzt aber
die exakte Definition der tdp-Strukturen.
Koordinationszahlen, Atomanzahl und -typen im Koordinationspolyeder, Abstandsinter-
valle und die Voronoi-Zellvolumina sind in Tabelle 4.1.6 für die Atome in einer asymme-
trischen Einheit aufgelistet. Die Abstände zu den nächsten Nachbarn liegen zwischen den
M-Lagen im Bereich von 2,6 Å bis 2,8 Å (dAl−Al = 2,8 Å in k f z Al und dZn−Zn = 2,67 Å
in hdp Zn). Die Abstände zwischen einer M-Lage und einer Mg-Lage variieren zwischen
2,7 Å und 3,5 Å (dMg−Mg = 3,18 Å in hdp Mg) und die Mg – Mg Abstände zwischen 3,0
Å und 4,0 Å.
Das durchschnittliche Atomvolumen für das experimentell ermittelte Elementarzellvolu-
men in der Struktur der Φ-Phase beträgt bei Kristall 1 19,4 Å3. Das liegt nahe an dem
Wert von 19,9, welcher sich als die nach der Zusammensetzung gewichtete Summe der
Atomvolumen erhalten lässt, die für die Elementstrukturen berechnet wurden (VAl = 16,5
Å3, VMg,hdp = 23,2 Å3, VZn = 15,2 Å3) [118]. Das durchschnittliche Atomvolumen für
die Φ-Phase in Kristall 2 ist 19,1 Å3. Dies ist geringfügig niedriger als bei Kristall 1. Mit
der nach der Zusammensetzung gewichteten Summe der Atomvolumen berechnet sich
der Wert hier zu 19,7 Å3. Die Massendichte der Zn-reichen Φ-Phase in Kristall 2 ist etwa
10% höher als die Dichte der Al-reichen Phase (Kristall 1), weil die Massendichte von
Zn höher als die von Al ist. Al wird durch Zn ersetzt, welches ein ähnliches Atomvolu-
men hat. Mit den molaren Volumina der Elemente kann man das zu erwartende molare
Volumen und die zu erwartende molare Dichte für Kristall 1 und Kristall 2 berechnen
(VAlmol = 9,96 cm
3mol−1, VMgmol = 13,97 cm
3mol−1, VZnmol = 9,17 cm
3mol−1). Die zu erwar-
tenden molaren Volumen und Massendichten von Kristall 1 und Kristall 2 betragen Verwmol
= 11,97 cm3mol−1, ρerwber = 2,84 g/cm
3 und Verwmol = 11,86 cm
3mol−1, ρerwber = 3,11 g/cm
3.
Das molare Volumen für Kristall 1 ist Vmol = 11,66 cm3mol−1 und die Massendichte ρber
= 2,92 g/cm3. Die experimentell gemessene Massendichte für Probe Nr. 17 (einphasiges
Φ, Zusammensetzung Al24,5Mg55,0Zn20,5) ist 2,859(1) g/cm3. Es gibt also nur geringe
Abweichungen von den gewichteten Werten der Elemente, ein ähnliches Verhalten wurde
bei vielen sp-Elektronen-Verbindungen wie zum Beispiel der Mg2Al3 β-Phase beobachtet
[70]. Diese sp-gebundenen intermetallischen Verbindungen haben den Charakter eines
nahezu freien Elektronengases, was von den berechneten Zustandsdichten (density of sta-
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Tab. 4.1.6: Koordinationszahl KZ, Voronoi-Zellvolumina und interatomare Abstände für Al23,2Mg54,6Zn22,2
(weiße Reihen) und Al17,1Mg53,4Zn29,5 (graue Reihen).
Atom KZ Anzahl Anzahl M−M/M−Mg Mg−M/Mg−Mg VCV
Al/Zn Mg dmin.−dmax. [Å] dmin.−dmax. [Å] [Å3 ]
M1 12 3 9 2,654(2)−2,783(3) 2,803(4)−3,518(4) 18,07
2,6426(4)−2,7671(4) 2,7968(8)−3,4783(8) 17,83
M2 12 5 7 2,739(3)−2,796(3) 3,018(4)−3,165(4) 17,97
2,7455(5)−2,7703(4) 3,0021(9)−3,1361(7) 17,56
Mg3 14 7 7 2,978(4)−3,1198(42) 3,038(5)−3,675(5) 20,41
2,9541(9)−3,1214(9) 3,026(1)−3,673(1) 20,16
M4 12 4 8 2,654(2)−2,708(3) 2,978(4)−3,257(5) 17,50
2,6426(4)−2,7024(5) 2,9541(9)−3,247(1) 17,29
M5 12 5 7 2,618(2)−2,769(2) 2,912(4)−3,236(4) 17,08
2,6062(4)−2,7483(5) 2,9060(8)−3,213(1) 16,83
Mg6 14 7 7 2,803(4)−3,518(4) 3,127(5)−3,498(5) 21,02
2,7968(8)−3,4783(8) 3,110(1)−3,448(1) 20,70
M7 12 5 7 2,666(2)−2,796(3) 2,942(4)−3,295(4) 17,18
2,6562(4)−2,7692(5) 2,9204(8)−3,2620(9) 16,89
Mg8 14 8 6 2,848(4)−3,397(4) 3,0380(5)−3,410(5) 20,88
2,8290(8)−3,4296(8) 3,026(1)−3,414(1) 20,60
Mg9 15 8 7 2,915(4)−3,331(4) 3,074(5)−3,959(5) 21,10
2,8824(9)−3,3140(9) 3,058(1)−3,923(1) 20,80
Mg10 15 8 7 3,037(4)−3,327(4) 3,055(5)−3,959(5) 21,10
3,0147(7)−3,3358(9) 3,037(1)−3,923(1) 20,80
M11 12 4 8 2,689(4)−2,739(3) 3,039(5)−3,284(6) 18,52
2,6773(6)−2,7254(9) 3,0552(9)−3,270(1) 18,25
Mg12 14 7 7 2,752(4)−3,085(4) 3,032(5)−3,675(5) 20,16
2,7385(8)−3,0890(9) 3,024(1)−3,673(1) 19,95
M13 11 2 9 2,702(3)−2,745(3) 2,752(4)−3,331(4) 19,26
2,6923(5)−2,7174(5) 2,7385(8)−3,3358(9) 18,93
M14 12 4 8 2,689(4)−2,757(3) 3,016(4)−3,211(4) 17,92
2,6773(6)−2,7483(5) 3,0014(8)−3,1947(7) 17,68
Mg15 14 7 7 2,912(4)−3,506(4) 3,066(5)−3,410(5) 20,90
2,9060(8)−3,4881(9) 3,058(1)−3,414(1) 20,67
Mg16 16 11 5 3,084(5)−3,410(6) 3,065(5)−3,633(7) 20,86
3,074(1)−3,374(1) 3,056(1)−3,616(1) 20,55
Mg17 14 7 7 2,787(6)−2,980(5) 3,055(7)−3,758(7) 19,70
2,763(1)−2,968(1) 3,045(2)−3,751(2) 19,52
Mg18 16 11 5 3,138(4)−3,257(5) 3,055(7)−3,437(8) 20,97
3,125(1)−3,247(1) 3,045(2)−3,406(2) 20,66
Mg19 16 12 4 3,047(3)−3,268(6) 3,032(5)−3,172(8) 19,87
3,0298(6)−3,270(1) 3,024(1)−3,165(2) 19,68
M20 12 3 9 2,684(4)−2,697(3) 2,748(6)−3,506(4) 18,66
2,673(1)−2,6814(6) 2,736(1)−3,4881(9) 18,49
Mg21 14 7 7 2,748(6)−3,039(5) 3,059(7)−3,758(7) 20,45
2,736(1)−3,034(1) 3,060(1)−3,751(2) 20,24
M22 12 3 9 2,684(4)−2,734(4) 2,787(6)−3,410(6) 19,30
2,673(1)−2,7254(9) 2,763(1)−3,3926(9) 19,11
M23 12 4 8 2,719(2)−2,793(2) 3,032(3)−3,089(4) 17,79
2,7033(3)−2,7703(4) 3,0147(7)−3,0560(8) 17,43
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Abb. 4.1.10: Die vier aufeinander folgenden unterschiedlichen Atomschichttypen in der Kristallstruktur der
Φ-Phase entlang der c Achse sind als Parkettierungen gezeigt (links) und mit Ikosaedern dekoriert (rechts):
ST) Quadrat-Dreieck-Parkettierung (−0,03< z< 0,03); PT) Fünfeck-Dreieck-Parkettierung (0,10< z< 0,13);
B) Boot-Parkettierung (0,18 < z < 0,19); PB) Fünfeck-Boot-Parkettierung (z = 1/4). M-Positionen sind blau
und Mg-Positionen gelb gefärbt. Bilder auf der rechten Seite zeigen die Anordnung von den Ikosaedern, die
in den Schichten zentriert sind.
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tes, DOS, siehe Abschnitt 4.1.4) unterstützt wird.
Die Kristallstruktur der Φ-Phase kann mit einer Abfolge von 12 Schichten pro Elementar-
zelle entlang c beschrieben werden. Zwei Schichten pro Elementarzelle befinden sich auf
Spiegelebenen, während die übrigen Schichten nahezu flach oder leicht gewellt sind. Vier
dieser Schichten sind, bezüglich der Raumgruppe Pbcm, kristallografisch unabhängig und
sind topologisch äquivalent zu denen, die von Bourgeois et al. für die Φ-Phase Struktur
vorausgesagt wurden. Die Atompositionen in [67] weichen im Durchschnitt etwa um 0,2 Å
von den im Rahmen dieser Arbeit verfeinerten ab. Des weiteren wurde der Atomtyp für eine
Lage falsch zugeordnet. Dies und die große Parameteranzahl verhinderten wahrscheinlich
eine stabile Anpassung der Pulverdaten an das Modell. Trotzdem war das vorgeschlagene
Modell von Bourgeois et al. bemerkenswert.
Der erste Schichttyp von den vier kristallografisch unabhängigen Schichten ist einer mit
einer Quadrat-Dreieck-Parkettierung (square-triangle, ST, Abb. 4.1.10 (ST)) und befindet
sich bei −0,03 < z< 0,03. Diese ist eine Kante-zu-Kante-Parkettierung mit zwei Typen von
Polygonen und – im idealen Fall – Winkeln. In der Struktur der Φ-Phase ist diese Schicht
leicht gewellt und die Parkettierung hat die Atome Mg6, Mg8, Mg10, M13 und M23 als
Ecken. Quadrat-Dreieck-Parkettierungen dieser Art werden häufig als sekundäre Schichten
in Frank-Kasper-Phasen gefunden, haben dort aber wesentlich größere Kantenlängen [16].
Der zweite Schichttyp hat eine Fünfeck-Dreieck-Parkettierung (pentagon-triangle, PT)
und befindet sich bei 0,10 < z < 0,13 (Fig. 4.1.10 (PT)). Es ist eine nahezu flache Schicht,
deren Parkettierung ein Netzwerk eckenverknüpfter Fünfecke bildet. Jedes Fünfeck ist
Kante-zu-Kante nur mit Dreiecken verknüpft. Die Ecken werden von den Atomen M1,
M2, Mg3, M7, Mg9, Mg12, Mg14 und Mg15 besetzt.
Die dritte Schicht ist aus nur einer Proto-Kachel in der Form eines Bootes aufgebaut. Die
Parkettierung hat deswegen den Namen Boot-Parkettierung (boat, B) [64, 65, 119]. Diese
nahezu flache Schicht befindet sich bei 0,18 < z < 0,19 mit den Atomen M4, M5 und M11
an den Ecken. Die Boot-Parkettierung weist, im Vergleich zu den anderen Schichten, eine
viel geringere Anzahl an Atomen auf und die Kantenlänge der Kacheln liegt zwischen 4,60
Å und 4,79 Å.
Die vierte Schicht zeigt eine Fünfeck-Boot-Parkettierung (pentagon-boat, PB), wie in
Abbildung 4.1.10 (PB) veranschaulicht. Diese Schicht befindet sich auf einer Spiegelebene
bei z = 1/4. Alle Fünfecke sind Kante-zu-Kante verknüpft und lassen Flächen von der
Form eines kleinen Bootes frei. Diese Boote sind viel kleiner als die der reinen Boot-
Parkettierung. In Abbildung 4.1.10 (PB) sind alle Boote in Dreiecke und verzerrte Quadrate
zerlegt, da hier die nächsten Nachbaratome verbunden sind. Diese Schicht wird von den
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Atomen Mg16, Mg17, Mg18, Mg19, M20, Mg21, und M22 gebildet. Die Sequenz der
Schichten innerhalb der Einheitszelle ist nun STΦ–PTΦ–BΦ–PBΦ–BΦ–PTΦ–STΦ–PTΦ–
BΦ–PBΦ–BΦ–PTΦ–, mit PB-Schichten auf den Spiegelebenen z = 1/4 und 3/4.
Die ST-, PT-, B- und PB-Schichten sind mit Ikosaedern dekoriert, wie in Abbildung 4.1.10
auf der rechten Seite veranschaulicht. Da alle Lagen vom M-Typ (Al,Zn) mit Ausnahme
von M13 ikosaedrisch koordiniert sind, sind die PT- und B-Parkettierungen mit einer
hohen Anzahl an Ikosaedern verknüpft (siehe Abb. 4.1.10 (PT) und 4.1.10 (B)). Im Fall der
PT-Schicht durchdringen sich vier Ikosaeder und formen ein Fragment eines so genannten
„wheel-clusters“ [120]. Nur ein Ikosaeder fehlt, um eine lokale fünfzählige Symmetrie zu
erreichen. Die Radfragmente bilden 44-Netze mit Abständen zwischen 8,54 Å und 8,94 Å.
In ähnlicher Weise wird ein Radfragment aus vier Ikosaedern, welche Dreiecksflächen mit
einem zentralen Ikosaeder teilen, auf der Hälfte der Knoten der B-Parkettierung gebildet.
Viel geringer ist die Anzahl für ST- und das PB-Parkettierung (siehe Abb. 4.1.10 (ST) und
4.1.10 (PB)). In der ersten dieser beiden Schichten bilden Ikosaeder ein 44 Netz und in der
zweiten bilden Paare von sich durchdringenden Ikosaedern ein ähnliches Netz.
Zwischen den Strukturen der Φ-Phase und der γ-Phase (Mg17Al12, cI58, I4̄3m, a = 10,544
Å[68]) existiert folgender Zusammenhang. Die Kristallstruktur der γ-Phase kann durch die
Schichtabfolge PBγ–Bγ–PTγ–PTγ–Bγ–PBγ–Bγ–PTγ–PTγ–Bγ– entlang [110] beschrieben
werden. PB, B und PT benennen wiederum die Fünfeck-Boot-, Boot- und Fünfecke-
Dreieck-Schichten, jedoch mit einer anderen Anordnung der Kacheln als in der Φ-Phase.
Um das Verhältnis zwischen den verschiedenen Kachelmustern in der Φ-Phase und der
γ-Phase zu erklären, sind Rhombus-Parkettierungen hilfreich, wie in Abbildung 4.1.11
dargestellt. Diese Rhombus-Parkettierungen entstehen aus den PT- und PB-Parkettierungen
der Φ-Phase, indem man eine Untermenge an Mg-Atomen miteinander verbindet. Diese be-
setzen die Ecken von Rhomben mit der Kantenlänge der Abstände zwischen den erwähnten
Radfragmenten. Für die PT-Parkettierung wie für die PB-Parkettierung resultiert diesel-
be Rhombus-Parkettierung (Abb. 4.1.11a), welche keine Kante-zu-Kante-Parkettierung
ist. Statt dessen ist jede Kante in zwei kleinere Abschnitte L und S unterteilt, mit L/S
≈ 1,62. Das entspricht dem goldenen Schnitt τ, welcher das Verhältnis zwischen dem
Durchmesser und einer Kante des regulären Fünfecks wiedergibt. Die Rhomben werden
nun gedreht, bis sie eine Kante-zu-Kante-Parkettierung bilden (Abb. 4.1.11b). Die Dekora-
tion der Rhombus-Parkettierung in der mit Atomen kann so vorgenommen werden, dass
die Zentren von regulären Fünfecken eine Boot-Parkettierung ergeben, wie in Abbildung
4.1.12 für die Φ-Phase verdeutlicht. Diese Schichten aus den Fünfeckanordnungen werden
dann zu tafelartigen Schichten aus Ikosaedern übereinander gestapelt.
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Abb. 4.1.11: a) Von links nach rechts: Rhombus-Parkettierung (rote Rhomben) in der PB-Schicht der
Φ-Phase; Boot-Parkettierung der Φ-Phase; Rhombus-Parkettierung (rote Rhomben) in der Fünfeck-Dreieck-
Schicht der Φ-Phase. b) Von links nach rechts: Dieselbe Sequenz wie in a), aber für die γ-Phase.
Abb. 4.1.12: Links: Elementarzelle der Kristallstruktur der Φ-Phase mit den Schichten entlang der c-Achse.
Rechts: Ausschnitte aus den PT- und PB-Schichten über und unter der B-Schicht. Die roten Rhomben der
Rhombus-Parkettierung sind mit Fünfecken der PT- und PB-Schichten vervollständigt.
Ganz ähnlich ist es möglich, diesen Algorithmus zur Konstruktion einer orthorhombischen
Kristallstruktur zu verwenden, welche die gleiche Schichtabfolge hat wie die Φ-Phase.
Dafür müssen ST-Schichten in die Schichtabfolge der γ-Phase eingefügt werden. Die
Quadratkachel wird dabei ein wenig deformiert. Die Phase, welche aus dieser bisher
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unbekannten Kristallstruktur hervorgeht, wird hier Φ′ benannt. Die Schichtsequenz in der
Struktur der Φ′-Phase ist folgende: STΦ′–PTΦ′–BΦ′–PBΦ′–BΦ′–PTΦ′–STΦ′–PTΦ′–BΦ′–
PBΦ′–BΦ′–PTΦ′–. Die Schichten werden, inklusive Parkettierungen und Dekorationen in
Abbildung 4.1.13 gezeigt. Vernünftige Gitterparameter, Atomtypen, Lageparameter und
Raumgruppensymmetrie sind durch Relaxieren des Strukturmodells in VASP erhalten
worden. Sie sind in Tabelle 4.1.7 aufgeführt. Die Φ′-Phase würde orthorhombisch C-
zentriert mit 152 Atomen in der Elementarzelle kristallisieren, also mit der gleichen
Atomanzahl wie in der Elementarzelle der Φ-Phase. Die Zusammensetzung der Φ′-Phase
ist bei 0 K Al4Mg19Zn15, Z = 4 (Al10Mg50Zn40).
Tab. 4.1.7: Lageparameter für eine hypothetische Kristallstruktur Φ′ mit der Zusammensetzung
Al4Mg19Zn15, Z = 4 (Al10Mg50Zn40), Cmcm (63), oC152, a = 14,0947 Å, b = 10,2554 Å, c = 18,9858 Å,
VEZ = 2744,3 Å3.
Atom Wyckoff-Position x y z
Mg1 16h 0,1813 0,1381 0,0230
Al2 16h 0,1887 0,1059 0,1794
Mg3 16h 0,2005 0,3797 0,1191
Zn4 16h 0,3430 0,1698 0,1118
Zn5 16h 0,4042 0,4207 0,1136
Zn6 8g 0,0923 0,2898 1/4
Mg7 8g 0,3146 0,3345 1/4
Mg8 8g 0,3731 0,0494 1/4
Mg9 8 f 0 0,1799 0,1240
Zn10 8 f 0 0,2641 0,6823
Mg11 8 f 0 0,2842 0,5235
Mg12 8 f 0 0,4782 0,1195
Zn13 8e 0,3718 0 0
Mg14 4c 0 0,0003 1/4
Zn15 4a 0 0 0
Die Φ-Phase ist, was die Schichttypen angeht, außerdem sehr nahe mit der MgIr-Phase (a
= 18.46948 (6) Å, b = 16.17450 (5) Å, c = 16.82131 (5) Å, oC152, Cmca) [121] verwandt.
Neuere Erkenntnisse lassen vermuten, dass der Strukturtyp der Φ-Phase auch in einer
Phase im System Ag-Al-Mg auftritt, da hier durch Präzessions-Elektronenbeugung an
einer Probe der Zusammensetzung Ag6Al13Mg19 eine Zelle von ähnlichen Ausmaßen
und ähnlicher Symmetrie ermittelt wurde (a = 8.87 Å, b = 16.48 Å und c = 19.48 Å,
Raumgruppe Pbcm oder Pbc21) [122].
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Abb. 4.1.13: Die vier aufeinander folgenden unterschiedlichen Atomschichttypen im Kristallstrukturmodell
der Φ′-Phase sind als Parkettierungen gezeigt (links) und mit Ikosaedern dekoriert (rechts): ST) Quadrat-
Dreieck-Parkettierung (−0,02 < z < 0,02); PT) Fünfeck-Dreieck-Parkettierung (0,11 < z < 0,12); B) Boot-
Parkettierung (0,18 < z < 0,19); PB) Fünfeck-Boot-Parkettierung (z = 1/4). Al-Positionen sind magenta,
Zn-Positionen sind blau und Mg-Positionen gelb gefärbt. Bilder auf der rechten Seite zeigen die Anordnung
von den Ikosaedern, die in den Schichten zentriert sind.
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4.1.4 Ergebnisse der Gesamtenergieberechnungen, DOS
Mit VASP wurde die konvexe Hülle bei 0 K berechnet und alle bekannten stabilen Phasen
des Al-Mg-Zn Systems dabei einbezogen. Die Berechnung zeigt zwei unterschiedliche
stabile Φ-Phasen mit den Zusammensetzungen Al16Mg50Zn34 und Al10Mg50Zn40. Der
grössere Homogenitätsbereich bei höheren Temperaturen teilt sich demnach bei niederen
Temperaturen in zwei Äste. Es entstehen bei 0 K zwei stabile geordnete Varianten der Φ-
Phase. Die Zusammensetzung Al16Mg50Zn34 aus der geordneten Struktur liegt bei höheren
Temperaturen nahe der Zn-reichen Seite des Homogenitätsbereiches. Die andere geordnete
Variante mit Al10Mg50Zn40 ist noch Zn-reicher und befindet sich dicht an der Al-reichen
Mg21(Zn,Al)25 Phase. In der kombinierten DFT- und Paarpotentialstudie [113] bei 0 K wur-
de die optimale Zusammensetzung der Φ-Phase zu höheren Zn-Gehalten und 50 at.% Mg
verschoben. Bis jetzt wurde noch keine Modellierung bei höheren Temperaturen versucht,
um entropische Beiträge (Vibration und Mischbesetzung) einzubeziehen. Einzelheiten zu
den verwendeten Paarpotentialen für das Al-Mg-Zn System sind im Anhang im Abschnitt
A.3.1 angegeben.
Abb. 4.1.14: DOS berechnet für eine geordnete und idealisierte Kristallstruktur der Φ-Phase bei der Zusam-
mensetzung Al40Mg76Zn36 (Al26,3Mg50,0Zn23,7).
Die DOS wurde für eine chemisch geordnete und idealisierte Kristallstruktur der Φ-Phase
mit der Zusammensetzung Al40Mg76Zn36 (für die Einheitszelle, in at.% Al26,3Mg50,0Zn23,7)
berechnet. Diese Zusammensetzung befindet sich nahe dem Al-reichen Teil des Homo-
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genitätsbereiches der Φ-Phase bei 330 ◦C, aber geringfügig außerhalb. Das geordnete
Modell wurde durch Vollbesetzung jeder einzelnen Lage mit dem darauf hauptsächlich
vorkommenden Element erhalten. Die DOS ist in Abbildung 4.1.14 zu sehen, zusammen
mit der berechneten DOS für das Verhalten eines freien Elektronengases. Die sp-Zustände
von Al und Mg verhalten sich in guter Näherung wie ein freies Elektronengas, mit ei-
ner Pseudolücke in unmittelbarer Nähe des Fermi-Niveaus EF . Die Zn-Atome tragen
hauptsächlich zum 1,5 eV breiten 3d-Band bei etwa −8 eV bei.
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4.2 Die τ2-Phase
Die τ1- und die τ2-Phase sind kubische Approximanten der quasikristallinen Phase q.
Ihre Kristallstrukturen können als Packungen von Bergman-Clustern beschrieben werden,
welche die Knoten von kanonischen Zell-Parkettierungen dekorieren [87]. Im vorangegan-
genen Kapitel wurde über die Φ-Phase berichtet. Ihr Homogenitätsbereich ist nochmals
in Abbildung 4.2.1 über den isothermen Schnitten bei 330 ◦C und 360 ◦C dargestellt, die
nach den Daten33 von Petrov et al. berechnet wurden [45].
Die heterogenen Gleichgewichte der Al-reichen Φ-Phase mit (Mg), Mg17Al12 (γ) und
τ1 im Assessment von Petrov sind in Übereinstimmung mit den experimentellen Daten
dieser Arbeit. Im Gegensatz dazu wurden für die Phasengleichgewichte zwischen Φ, q
und τ2 Ergebnisse erzielt, die im Widerspruch zu Petrovs Assessment stehen. Grund
hierfür könnten die Phasenbereiche der q- und der τ2-Phase sein. Al15Mg43Zn42 und
Al15Mg44Zn41 wurden als Zusammensetzungen der τ2- und der q-Phase in der Calphad-
Modellierung verwendet [45]. Die Stabilitätsbereiche von τ2 und q sind jedoch nicht genau
bekannt [45]. Daher können diese Phasengleichgewichte nur als provisorisch angesehen
werden.
Abb. 4.2.1: Teil des isothermen Schnittes des Al-Mg-Zn Systems bei a) 330 ◦C und b) 360 ◦C nach Petrov et
al. [45] mit den experimentellen Daten für den Homogenitätsbereich für die Φ-Phase [123]. Die τ2-Phase ist
hier mit einer festen Zusammensetzung von Al15Mg43Zn42 modelliert.
Über die Bildung der τ2-Phase bei Al15Mg43Zn42 mit einem Gitterparameter a = 22.9
Å wurde zuerst von Takeuchi et al. berichtet [82]. Die Kristallstruktur wurde dann von
Spiekermann beschrieben. Er berichtet einen Gitterparameter von a = 23,03 Å, cP676 und
gibt als Raumgruppe Pa3̄ an [86]. Später gaben Sugiyama et al. [124] und Lin et al. [125]
beide 23,06 Å als Gitterparameter a an. In allen vier Studien sind die Proben bei 360 ◦C
33Diese stützen sich auf die COST507 Legierungsdatenbank [76].
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getempert worden und hatten die gleiche nominelle Zusammensetzung von Al15Mg43Zn42.
Die berichtete Zusammensetzung der τ2-Phase war bei Takeuchi Al15Mg43Zn42 und bei
Spiekermann Al14Mg43Zn43, also auf oder sehr nahe der nominellen Zusammensetzung.
Sugiyama gab aber Al17Mg46Zn37 und Lin Al13Mg32Zn55 als Zusammensetzung der τ2-
Phase an. Diese Zusammensetzungen weichen von der nominellen Zusammensetzung,
sehr wahrscheinlich wegen einer Phasentrennung, sehr im Mg-Gehalt ab. Dies obwohl
die Gitterparameter recht ähnlich sind. Die letzteren zwei Zusammensetzungen sind, nach
dem Phasendiagramm von Petrov et al. [45], Punkte in den Dreiphasenfeldern Φ + τ1 +
q und τ1 + MgZn2 + (Al). Keiner der Autoren hat über einen Homogenitätsbereich der
τ2-Phase berichtet. Des weiteren wurde die chemische Unordnung von den verschiedenen
Autoren unterschiedlich behandelt.
In diesem Abschnitt werden die Resultate der Untersuchungen zum Erhalt verlässlicher
Information über den Stabilitätsbereich der τ2-Phase dargelegt. Zuerst wird nachgewie-
sen, dass die Zusammensetzungen Al17Mg46Zn37 und Al13Mg32Zn55 keine einphasige
τ2-Phase ergeben. Als zweites werden die Phasengleichgewichte der τ2-Phase anhand
von wärmebehandelten Proben ausführlich besprochen. Zuletzt wird die chemische und
konfigurelle Unordnung in der Kristallstruktur der τ2-Phase diskutiert. Hierbei dienen
Verfeinerungen von Einkristall-Röntgendaten und Pulver-Neutronendaten als Grundlage,
so wie auch ab-initio-Berechnungen.
4.2.1 Phasenanalyse
Um den Homogenitätsbereich der τ2-Phase zu bestimmen, wurde eine Reihe von Proben
bei 330 ◦C und 360 ◦C wärmebehandelt und untersucht. Der isotherme Schnitt bei 330 ◦C
liegt unterhalb der Solidusoberfläche, während bei 360 ◦C bereits Schmelze auftritt. Eine
Übersicht der Ergebnisse gibt es in den Tabellen 4.2.1 und 4.2.2. Informationen über die
Zusammensetzung, den Gitterparameter a, den über eine Ausgleichsrechnung erhaltenen
Gitterparameter und die Phasengleichgewichte bei 330 ◦C und 360 ◦C lassen sich aus den
Tabellen 4.2.3 und 4.2.4 entnehmen. Rückstreuelektronenbilder (BSE) der Gefüge sind in
den Abbildungen 4.2.4, 4.2.5 und 4.2.6 gezeigt.
Wegen des geringen Phasenkontrastes zwischen der τ2-Phase und der τ1-Phase in den BSE-
Bildern einerseits und der q-Phase und der τ2-Phase andererseits, ist es nicht möglich, τ1, τ2
und q in den BSE-Bildern zu unterscheiden Ein Beispiel hierfür ist das BSE-Bilde der Probe
Nr. 26 in Abbildung 4.2.5b. Hier stehen die hellgrauen Flächen für τ2 und q. Deswegen
war es notwendig, sich für die Phasenanalyse auf die Pulver-Röntgendiffraktogramme und
die EDXS/WDXS-Resultate in Kombination mit den Mikrostrukturen zu stützen.
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Tab. 4.2.1: Ergebnisse der Phasenanalyse der Proben Nr. 1 – 14 getempert bei 330 ◦C. Zusammensetzungen
sind in at.% angegeben.
Probe Zusammensetzung Erwartetea Beobachteteb Zusammensetzung
Nr. ICP-OES & (nomin.) Phasen Phasen in PXRD der Phasen (WDXS)
1 Al11,1Mg41,1Zn47,8 Mg4Zn7, τ1, τ2 τ2, β Al14,1Mg41,0Zn44,9 (τ2)
(Al11,5Mg41Zn47,5) Al7,1Mg42,3Zn50,6 (β)
2 Al11,8Mg46,8Zn41,4 (Mg), q τ2, Mg21Zn25 Al16,4Mg42,4Zn41,2 (τ2)
(Al12Mg47Zn41) Al9,3Mg50,4Zn40,3 (Mg21Zn25)
3 Al12,1Mg32,0Zn55,9 MgZn2, (Al) MgZn2, (Al) Al8,7Mg34,3Zn57,0 (MgZn2)
(Al12,6Mg31,8Zn55,6)
4 Al12,9Mg43,3Zn43,8 τ2, q, Mg4Zn7 τ2, Mg21Zn25 Al15,3Mg41,7Zn43,0 (τ2)
(Al13,5Mg43Zn43,5) Al7,9Mg49,3Zn42,8 (Mg21Zn25)
5 Al12,5Mg55,2Zn32,3 (Mg), q (Mg), τ2 Al16,7Mg42,6Zn40,7 (τ2)
(Al13Mg55Zn32) Al2,7Mg93,6Zn3,7 (Mg)
6 Al13,8Mg55,5Zn30,7 Φ, (Mg), q Φ, (Mg), τ2 Al15,7Mg53,1Zn31,2 (Φ)
(Al15Mg55Zn30) Al16,6Mg42,5Zn40,9 (τ2)
7 Al14,9Mg44,2Zn40,9 q τ2, Mg21Zn25 Al16,7Mg42,4Zn40,9 (τ2)
(Al15Mg44Zn40) Al9,7Mg50,6Zn39,7 (Mg21Zn25)
8c Al15,3Mg43,0Zn41,7 τ2 τ2, Mg21Zn25 Al16,9Mg41,8Zn41,3 (τ2)
(Al15Mg43Zn42)
9 Al14,9Mg42,0Zn43,1 τ2 τ2 Al15,6Mg42,1Zn42,3 (τ2)
(Al15Mg42Zn43)
10 Al15,5Mg41,5Zn43,0 τ2 τ2 Al15,9Mg41,9Zn42,2 (τ2)
(Al15Mg42Zn43)
11 Al16,4Mg45,8Zn37,8 Φ, τ1, q Φ, τ2 Al16,2Mg53,2Zn30,6 (Φ)
(Al17Mg46Zn37) Al17,2Mg42,6Zn40,2 (τ2)
12d Al16,8Mg40,3Zn42,9 τ1 τ1, τ2 Al16,7Mg41,3Zn42,4 (τ1, τ2)
(Al16,5Mg40,5Zn43)
13d Al17,9Mg44,0Zn38,1 Φ, τ1, q Φ, τ1, τ2 Al17,8Mg53,1Zn29,1 (Φ)
Al19Mg44Zn37 Al18,7Mg42,6Zn38,7 (τ1, τ2)
14d Al18,4Mg44,3Zn37,3 Φ, τ1, q Φ, τ1, τ2 Al19,3Mg41,8Zn38,9 (τ1, τ2)
(Al18,5Mg44Zn38,5) Al17,5Mg52,9Zn29,7,6 (Φ)
a erwartet bei 330 ◦C nach dem Phasendiagramm von Petrov et al. [45]
b nach Wärmebehandlung bei 330 ◦C
c kontrollierte Abkühlung, siehe Experimentalteil
d
τ1, und τ2 können im BSE-Bild nicht unterschieden werden. Es kann nicht ausgeschlossen werden, daß die
Zusammensetzung der τ2-Phase nach WDXS in diesen Fällen von τ1-Phase beeinflusst ist. Deswegen wurde
hier das Label (τ1, τ2) verwendet.
Bei verschiedenen Proben (z.B. Nr. 22 und 24) sind bei 360 ◦C feine eutektische Strukturen,
auch nach längerem Tempern von 5 Wochen, beobachtet worden. Diese Strukturen bilden
sich nach dem Abschrecken aus der verbleibenden Schmelze. Bei 330 ◦C finden sich keine
Hinweise auf Restschmelze.
Für den Fall der τ1- und τ2-Phasen konnte eine Unterscheidung im Hellfeld- (BF) und
Differentialinterferenzkontrast (DIC) erreicht werden. Ätzungen per Ionenstrahl (Ion be-
am etching, IBE), mit verdünntem Königswasser oder Weinsäure ermöglichten das. Ein
Beispiel ist Probe Nr. 13, welche die drei Phasen τ1, τ2 und Φ enthält. Das BSE-Bild
dieser Probe in Abbildung 4.2.6 zeigt nur zwei verschieden schattierte Flächen. Die dunkle
Fläche ist der Φ-Phase zuzuordnen und die hellere sowohl der τ1 als auch der τ2-Phase.
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Tab. 4.2.2: Ergebnisse der Phasenanalyse der Proben Nr. 15 – 29, wärmebehandelt bei 360 ◦C. Zusammen-
setzungen sind in at.% angegeben.
Probe Zusammensetzung Erwartetea Beobachteteb Zusammensetzung
Nr. ICP-OES & (nomin.) Phasen Phasen in PXRD Phasen (WDXS)
15 Al11,1Mg40,4Zn48,5 Mg4Zn7, τ1, τ2 τ2, β Al13,7Mg40,8Zn45,5 (τ2)
(Al11,4Mg40,3Zn48,3) Al7,4Mg41,3Zn51,3 (β)
16 Al11,8Mg46,8Zn41,4 q, Mg4Zn7, L τ2, Mg21Zn25 Al15,7Mg42,7Zn41,6 (τ2)
(Al12Mg47Zn41) Al8,9Mg50,5Zn40,6 (Mg21Zn25)
17 Al12,1Mg32,0Zn55,9 MgZn2, (Al) MgZn2, (Al) Al8,6Mg34,2Zn57,2 (MgZn2)
(Al12,6Mg31,8Zn55,6)
18 Al12,9Mg43,3Zn43,8 q, L, Mg4Zn7 τ2, Mg21Zn25 Al15,4Mg41,5Zn43,1 (τ2)
(Al13,5Mg43Zn43,5) Al8,3Mg49,4Zn42,3 (Mg21Zn25)
19 Al13,2Mg47,0Zn39,8 q, Mg4Zn7, L τ2, Mg21Zn25 Al16,1Mg42,7Zn41,2 (τ2)
(Al13Mg47Zn40) Al9,3Mg50,8Zn39,9 (Mg21Zn25)
20 Al13,9Mg46,2Zn39,9 q, Mg4Zn7, L τ2, Mg21Zn25, Al15,8Mg42,2Zn42,0 (τ2)
(Al14Mg46Zn40) (Mg)
21d,f Al14,7Mg42,7Zn42,6 τ2 τ2 Al15,1Mg41,3Zn43,6 (τ2)
(Al15Mg43Zn42)
22c,f Al14,5Mg42,8Zn42,7 τ2 τ2 Al15,4Mg42,0Zn42,6 (τ2)
(Al15Mg43Zn42)
23f Al14,9Mg42,0Zn43,1 τ2, τ1 τ2 Al15,5Mg42,3Zn42,2 (τ2)
(Al15,5Mg41,75Zn42,75)
24 Al14,9Mg44,8Zn40,3 Φ, q, L τ2, Mg21Zn25, Al16,1Mg42,6Zn41,3 (τ2)
(Al15Mg45Zn40) (Mg)
25c Al15,3Mg43,0Zn41,7 τ2 τ2 Al16,3Mg42,4Zn41,3 (τ2)
(Al15Mg43Zn42)
26e Al16,2Mg45,5Zn38,3 τ2, τ1, Φ τ2, q Al17,5Mg43,0Zn39,5 (τ2, q)
27e Al16,8Mg40,3Zn42,9 τ1 τ1, τ2 Al16,1Mg40,0Zn43,9 (τ1, τ2)
(Al16,5Mg40,5Zn43)
28e Al18,2Mg46,2Zn35,6 q, τ1, Φ q, τ1, Φ Al19,4Mg43,0Zn37,6 (τ1,q)
(Al18,5Mg46Zn35,5) Al17,9Mg53,5Zn28,6 (Φ)
29e Al18,4Mg44,3Zn37,3 q, τ1, Φ τ1, τ2 Al19,4Mg43,1Zn37,5 (τ1, τ2)
(Al18,5Mg44Zn37,5)
a erwartet bei 360 ◦C nach dem Phasendiagramm von Petrov et al. [45]
b nach Wärmebehandlung bei 360 ◦C
c kontrolliertes Abkühlen, siehe Experimentalteil
d Schmelzspinnen, siehe Experimentalteil
e q, τ1, und τ2 können im BSE-Bild nicht unterschieden werden. Es kann nicht ausgeschlossen werden,
daß die Zusammensetzung der τ2-Phase nach WDXS in diesen Fällen von q oder τ1-Phase beeinflusst ist.
Deswegen wurde hier das Label (τ1, τ2) or (τ1, q) verwendet
f Spuren einer eutektischen Struktur deuten auf winzige Mengen an Schmelze hin
Ein BSE-Bild, die EDXS-Karten und ein DIC-Bild nach Ätzen mit verdünntem Königs-
wasser sind in Abbildung 4.2.4a – c als Übersicht dargestellt. Aus dem BSE-Bild und
den EDXS-Karten ist der Kontrast zwischen der Mg-reichen Φ-Phase und der τ1 und
τ2-Phase klar ersichtlich, aber τ1 und τ2-Phase sind nicht von einander zu unterscheiden.
Auf dem DIC-Bild (Fig. 4.2.4c) der geätzten Legierung kann man die drei Phasen jedoch
auseinander halten. Gut facettierte Kristalle der primären τ1-Phase sind umgeben von der
τ2-Phase, die sich peritektisch aus der Schmelze und τ1 bildet. Der verbleibende Raum ist
mit der Φ-Phase ausgefüllt. Abbildung 4.2.4d ist ein DIC-Bild von derselben Probe, aber
nach einer Ionenstrahlätzung. Der Kontrast zwischen τ1 und τ2 ist viel weniger ausgeprägt
als bei dem Probenstück, das mit verdünntem Königswasser geätzt wurde. Probe Nr. 14
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Abb. 4.2.2: Der Mg-reiche Teil des isothermen Schnittes aus dem Al-Mg Zn System bei a) 330 ◦C und b)
360 ◦C nach den Daten von Petrov et al. [45]. Die Zusammensetzungen (ICP-OES) der massiven Proben
aus Tabelle 4.2.1 und 4.2.2 sind durch rote Kreise markiert, Proben Nr. 3 und 17 sind hier nicht, sondern in
Abbildung 4.2.5 gezeigt.
Abb. 4.2.3: Ausschnitt aus dem PXRD der Probe Nr. 14. Die Reflexe der Phasen Φ, τ1, τ2 sind gut zu
unterscheiden. Das Pulverdiffraktogramm der Probe Nr. 13 sieht ähnlich aus.
ist eine weitere Legierung, welche die drei Phasen τ1, τ2 und Φ enthält. Ein Ausschnitt
aus dem Pulverdiffraktogramm dieser Probe ist in Abbildung 4.2.3 wiedergegeben. Ein
Hellfeldbild nach der Ätzung mit verdünntem Königswasser ist in Abbildung 4.2.4e ge-
zeigt. Der Kontrast zwischen Φ und τ1/τ2 ist exzellent aber der Kontrast zwischen τ1 und
τ2 ist schwach. Ein sehr guter Kontrast zwischen allen drei Phasen konnte mit Weinsäure
als Ätzmittel erzielt werden. Die Phasen sind nun im Hellfeldbild (siehe Abbildung 4.2.4f)
klar zu unterscheiden) und das Gefüge offenbart auch hier die peritektische Entstehung der
τ2-Phase. Ein Ast der beiden τ-Phasen in der Φ-Phase wurde mit einem EDXS-Linienscan
(ungefähr 18000 cps) vermessen, der in den dunklen Abschnitten der Φ-Phase beginnt und
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Abb. 4.2.4: Probe Nr. 13, a)–d): a) BSE-Bild nach Ätzen mit verdünntem Königswasser. Die Legierung
enthält nach PXRD Φ, τ1, τ2. b) Al K, Mg K und Zn L EDXS. c) DIC-Bild nach Ätzen mit verdünntem
Königswasser und d) nach IBE. Probe Nr. 14, e)–h): e) BF-Bild nach Ätzen mit verdünntem Königswasser,
nach PXRD sind gleiche Phasen wie in Probe Nr. 13 enthalten. f) BF-Bild nach Ätzen mit Weinsäure. g)
BSE-Bild, mit vergrößerten verästelten Bereichen τ1/τ2-Phase (helle Fläche) innerhalb dunkler Φ-Phase
Fläche einschließlich des Pfades des EDXS-Linienscans. h) EDXS-Linienprofil, keine Unterschiede in
der Zusammensetzung zwischen τ1 und τ2 sind im Profil sichtbar, Stufen in Elementgehalten sind durch
Übergang Φ/τ2 verursacht.
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endet. Dazwischen wird, dem BF-Bild der geätzten Probe zufolge, die Phasensequenz τ2-
τ1-τ2 erwartet. In dem Zusammensetzungsprofil für Al, Mg und Zn gibt es zwischen der τ1
und der τ2-Phase keine erkennbare Differenz (kleiner 1 at.%), wie in der Abbildung 4.2.4h
zu sehen ist. Der Unterschied zwischen Φ und τ1/τ2 ist dagegen deutlich. Im Folgenden
werden die Legierungen Nr. 3, 9, 11, 17, 23 und 26 besprochen, ihre Gefüge sind in Abbil-
dung 4.2.5 gezeigt. Diese Proben haben Zusammensetzungen, welche sehr nahe an den
für einphasiges τ2 beanspruchten liegen. Die Probe Nr. 26 hat eine Zusammensetzung von
Al16,2Mg45,5Zn38,3 (ICP-OES) und wurde 14 Tage lang bei 360 ◦C getempert. Die Zusam-
mensetzung und die Wärmebehandlung ist den Werten, die von Sugiyama et al. berichtet
wurden, sehr nahe [124]. Deren Probe hatte die Zusammensetzung Al17,3Mg45,5Zn37,2 und
wurde 10 Tage lang bei 360 ◦C getempert. Die Röntgendaten eines Einkristalls wurden
von diesen Autoren verfeinert und diese Verfeinerung erbrachte eine Zusammensetzung
von Al14,2Mg47,9Zn37,9.
Der Widerspruch zwischen dem WDXS-Ergebnis und dem der Verfeinerung wurde mit
dem geringen Phasenkontrast von Al gegenüber Mg bei Röntgenmessungen erklärt. Als
Gitterparameter wurde 23.064(2) Å angegeben. Zwei Phasen, τ2 und die Nebenphase
q, konnten im Pulver-Röntgendiffraktogramm der Probe Nr. 26 identifiziert werden. Im
Gefüge dieser Probe (siehe 4.2.5b) besteht die graue Fläche aus τ2 und q, die im BSE-
Kontrast nicht aufgelöst werden können. Winzige Flecken einer eutektischen Struktur
deuten auf eine kleine Menge an Schmelze bei 360 ◦C hin. Die Zusammensetzung der τ2-
Phase ist hier Al17,5Mg43,0Zn39,5 (WDXS), eine Beeinflussung dieser Zusammensetzung
durch die benachbarte q-Phase kann hier, wegen des geringen Phasenkontrastes zwischen
beiden Phasen, nicht ausgeschlossen werden. Es wurde dabei angenommen, dass der
Mg-Gehalt der q-Phase mindestens 44 at.% beträgt.
Eine vergleichbare Probe (Nr. 11) mit der Zusammensetzung Al16,4Mg45,8Zn37,8 (ICP-
OES) wurde bei 330 ◦C wärmebehandelt. Nach dieser Wärmebehandlung waren die
Flüssigphase und die q-Phase nicht mehr nachzuweisen, dafür kam die Φ-Phase als neue
Phase hinzu. Die Legierung ist also zweiphasig, die τ2 und die Φ-Phase sind im Gefüge
in Abbildung 4.2.5a klar zu erkennen. Die isothermen Schnitte bei 330 ◦C und 360 ◦C,
wiedergegeben in Abbildung 4.2.5, sagen die drei Phasen τ1, Φ und q an den Zusammenset-
zungen von den Proben Nr. 26 und 11 voraus. Aus den experimentellen Ergebnissen kann
geschlossen werden, daß die Zusammensetzung Al17,3Mg45,5Zn37,2, die von Sugiyama
vorgeschlagen wurde, keinem einphasigem τ2 entspricht. Dies gilt für 330 ◦C und auch für
360 ◦C. Im Folgenden wird gezeigt, dass 43 at.% die Obergrenze des Mg-Gehaltes für die
τ2-Phase ist.
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Lin und Corbett [125] haben die Kristallstruktur der τ2-Phase erneut bestimmt. Proben mit
den Zusammensetzungen Al15MgxZn85−x mit x = 42, 43 und 44 wurden in zugeschweißten
Tantalampullen aus den Elementen zusammengeschmolzen und bei 670 ◦C drei Tage lang
homogenisiert. Danach wurden sie in Wasser abgeschreckt und bei 360 ◦C für 15 Tage
wärmebehandelt. Aus der Probe bei Al15Mg43Zn42 wurde ein Einkristall isoliert. Die
Zusammensetzung der τ2-Phase ist zu Al12,6Mg31,8Zn55,6 verfeinert worden. Ein REM-
Bild belegte die Zweiphasigkeit der Probe. Die τ2-Phase war die Hauptphase und die
Zusammensetzung war, nach EDXS an einer unebenen Oberfläche, Al12,1Mg32,1Zn55,8.
Um die von Lin und Corbett angegebene Zusammensetzung zu überprüfen, wurde an
der Zusammensetzung Al12,1Mg32,0Zn55,9 (ICP-OES) eine Legierung angefertigt und 14
Tage lang bei 360 ◦C getempert. Dem Pulverdiffraktogramm zufolge enthält die Pro-
be zwei Phasen. Die Hauptphase ist eine C14 Laves-Phase mit der Zusammensetzung
Al8,6Mg34,2Zn57,2 (WDXS) und (Al) mit wenigen Prozent Mg und Zn. Das Gefüge ist
in Abbildung 4.2.5b zu sehen. Ebenfalls gezeigt ist ein isothermer Schnitt bei 360 ◦C,
der übereinstimmend eine zweiphasige Legierung C14 + (Al) vorhersagt. Ein Teil dieser
Legierung wurde noch einmal bei 330 ◦C 14 Tage lang getempert. Wiederum wurden die
Laves-Phase und die (Al)-Phase vorgefunden. Daraus lässt sich schließen, dass die von
Lin et al. berichtete Zusammensetzung weder mit den Ergebnissen dieser Arbeit noch mit
dem aktuellen Phasendiagramm übereinstimmt. Während der Fehler in der von Sugiyama
angegebenen Zusammensetzung klein ist, ist der Fehler im Zn-Gehalt bei Lin sehr groß.
Außerdem ist der Gitterparameter a = 23,06 Å für eine τ2-Phase mit etwa 32 at.% Mg
viel zu groß. Die drei anderen Gruppen (Spiekermann, Sugiyama und Takeuchi) haben
unabhängig von einander einen Gitterparameter a ≈ 23,0 Å bei einem Mg-Gehalt von etwa
43 – 45 at.% gefunden.
Takeuchi et al. [82] haben eine Probe mit der nominellen Zusammensetzung Al15Mg43Zn42
präpariert. Die Legierung wurde durch Induktionsschmelzen in einem Bornitrid-Tiegel
unter Ar-Atmosphäre aus den Elementen hergestellt. Die Legierung wurde danach auf
einem Kupferrad schmelzgesponnen und die so gewonnenen Metallblättchen bei 360
◦C für eine Stunde wärmebehandelt. Die Probe stellte sich als einphasig heraus. Dies
wurde aus dem indizierten Pulverdiffraktogramm geschlossen. Die Zusammensetzung der
schmelzgesponnenen Probe wurde mit ICP-OES überprüft und stimmte innerhalb von ±1
at.% mit der Ausgangszusammensetzung überein.
Ein ähnliches Ergebnis wurde von Spiekermann berichtet [86]. Die Ausgangszusam-
mensetzung war auch hier Al15Mg43Zn42. Die Legierung wurde aus den Elementen in
verschweißten Ta-Ampullen 1,5 Stunden bei 750 ◦C zusammengeschmolzen. Danach
wurde sie 3 Stunden bis auf 360 ◦C abgekühlt und 40 h bei 360 ◦C getempert. Die
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Abb. 4.2.5: Teil des isothermen Schnittes des Al-Mg-Zn Systems bei a) 330 ◦C und b) 360 ◦C in Nähe
der τ2-Phase und Gefügebilder (BSE) der Legierungen nahe den drei Zusammensetzungen, vorgeschla-
gen für einphasige τ2-Phase (nahe Al15Mg43Zn42 (Proben Nr. 9 und 23, beide Al14,9Mg42,0Zn43,1), nahe
Al17Mg46Zn37 (Proben Nr. 11, Al16,4Mg45,8Zn37,8 und Nr. 26, Al16,2Mg45,5Zn38,3) und nahe Al13Mg32Zn55
(Proben Nr. 3 und 17, beide Al12,1Mg32,0Zn55,9)). Probenzusammensetzungen sind durch rote Dreiecke
markiert und wurden mit ICP-OES gemessen.
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Abb. 4.2.6: Gefügebilder (SEM/BSE) der Proben Nr. 1 bis 14 (330 ◦C) und 15 bis 29 (360 ◦C), außer denen,
die in Abb. 4.2.5 wiedergegeben sind. Die hellen Phasen sind Zn-reicher, die dunklen Phasen sind reicher an
Al/Mg. Feine eutektische Strukturen wurden in den Proben Nr. 16, 19, 20 22, 24, 25 und 29 gefunden. Sie
weisen auf Schmelze bei 360 ◦C hin. Das Eutektikum ist in den Proben Nr. 16, 19, 20, und 29 schwierig zu
sehen. Deswegen sind im Anhang in Abbildung A.4.2 größere Gefügebilder dieser Proben beigefügt.
Struktur wurde von Spiekermann auf der Basis von Einkristall-Röntgendaten gelöst und
verfeinert. Die Verfeinerung ergab eine Zusammensetzung von Al13,8Mg42,8Zn43,4 und der
Gitterparameter betrug a = 23,028(2) Å.
Um die Resultate von Takeuchi et al. und Spiekermann zu überprüfen, wurden für diese Ar-
beit mehrere Proben nahe der Zusammensetzung Al15Mg43Zn42 präpariert und untersucht.
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Eine der Proben mit der Ausgangskonzentration Al14,9Mg42,0Zn43,1 (ICP-OES) wurde
durch Aufschmelzen bei 750 ◦C, Abschrecken in Wasser und 14-tägiges Anlassen bei 360
◦C erhalten. Das Pulverdiffraktogramm zeigte einphasiges τ2 mit a = 23,0251(6) Å. Die
Zusammensetzung nach WDXS ist Al15,5Mg42,3Zn42,2. Im Gefüge in Abbildung 4.2.5a
sind neben der τ2-Phase feine eutektische Strukturen zu erkennen, die auf einen kleinen
Anteil von Schmelze bei 360 ◦C hinweisen ( 1 Vol.%).
Auf dem gleichen Weg wurde eine weitere Probe mit der nominellen Zusammensetzung
Al14,5Mg42,8Zn42,7 präpariert. Die Schmelze wurde aber von 750 ◦C langsam auf 360 ◦C
abgekühlt, um für die Einkristall-Röntgendiffraktometrie brauchbare größere Kristalle
zu erhalten. Die WDXS-Analyse ergab eine Zusammensetzung von Al15,4Mg42,0Zn42,6,
der Gitterparameter beträgt a = 23,0298(6) Å. Das Gefüge von Probe Nr. 22 ist in Abbil-
dung 4.2.6 wiedergegeben. Auch hier enthält ein geringer Volumenanteil eine eutektische
Struktur, der auf Schmelze bei 360 ◦C hinweist.
Des Weiteren wurde eine größere Probe der τ2-Phase (Nr. 21) durch Schmelzspinnen
hergestellt. Die die WDXS-Analyse liefert die Zusammensetzung Al15,1Mg41,3Zn43,6,
die abschließende ICP-OES-Analyse Al14,7Mg42,7Zn42,6. Der Gitterparameter ist a =
23,0276(5) Å. Aus diesen Ergebnissen kann geschlossen werden, daß eine Zusammen-
setzung nahe Al15Mg42Zn43 bei 330 ◦C und 360 ◦C einphasiges τ2 ergibt. Das ist in
Übereinstimmung mit den Resultaten von Takeuchi und Spiekermann. Die von Sugiyama
vorgeschlagene Zusammensetzung ist zu reich an Mg und die von Lin vorgeschlagene zu
reich an Zn, da an diesen zwei Zusammensetzungen präparierte Proben sich bei 330 ◦C
und 360 ◦C als mehrphasig herausstellten.
In der Calphad-Modellierung wurde die Zusammensetzung Al15Mg43Zn42 für die τ2-Phase
benutzt. Das entsprechende Phasendiagramm sagt Phasengleichgewichte der τ2-Phase mit
τ1, q und Mg4Zn7 (ζ) bei 330 ◦C und Phasengleichgewichte mit τ1 und q bei 360 ◦C voraus.
Die τ2-Phase wurde also mit einer festen Zusammensetzung modelliert. In der vorliegenden
Arbeit hat die τ2-Phase bei 330 ◦C und 360 ◦C einen Homogenitätsbereich. Außerdem
wurden Phasengleichgewichte der τ2-Phase mit benachbarten Phasen beobachtet, die nicht
mit dem mittels Calphad modellierten Phasendiagramm übereinstimmen.
Der Phasenbereich der τ2-Phase bei 330 ◦C, der mit WDXS-Messungen bestimmt wurde,
ist in Abbildung 4.2.7a über dem isothermen Schnitt dargestellt. Der Al-Gehalt variiert
zwischen 14,1 und 19,3 at.%, der Mg-Gehalt zwischen 41,0 und 42,6 at.% und der Zn-
Gehalt zwischen 38,7 und 44,9 at.%. Ein Ansteigen des Zn-Gehaltes von 6,2 at.% ist
mit einer Absenkung von 4.6 at.% Al und 1.6 at.% Mg verknüpft. Die Veränderung des
Mg-Gehaltes bei konstantem Zn-Gehalt ist möglicherweise nicht größer als 1 at.%. Die
Phasenbreite des Phasenfeldes τ1 + τ2 in Mg sollte kleiner als 1 at.% sein. Wegen des
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geringen Phasenkontrastes war es nicht möglich, genügend verlässliche Daten über die
Phasenbreite dieses Phasenfeldes in Mg zu gewinnen. Die Phasengrenze auf der Mg-armen
Seite ist deswegen in Abbildung 4.2.7a durch eine gestrichelte Linie angedeutet. Die
Zusammensetzung Al15Mg43Zn42 (blauer Punkt in Abb. 4.2.5a) liegt deswegen sehr nahe
am Homogenitätsbereich, hat aber einen geringfügig zu hohen Mg-Gehalt.
Wegen ihres Homogenitätsbereiches hat die τ2-Phase bei 330 ◦C fünf benachbarte Phasen:
Φ, τ1, β, Mg21Zn25 und (Mg). Die q-Phase wurde bei 330 ◦C nicht vorgefunden, so dass die
Φ-Phase eine Nachbarphase der τ2-Phase wird. Auch die ζ-Phase (Mg4Zn7), welche eine
Randphase aus dem Mg-Zn Untersystem ist, konnte bei 330 ◦C nicht als Nachbarphase
beobachtet werden. Statt dessen wurde eine neue Phase (im Weiteren β-Phase genannt)
mit einer großen kubischen Elementarzelle bei der Zusammensetzung Al7,1Mg42,3Zn50,6
(Probe Nr. 1) entdeckt. Diese Phase blockiert bei 330 ◦C Phasengleichgewichte von τ2 mit
ζ. Weiterhin sind Phasengleichgewichte zwischen τ2 und Mg21Zn25 beobachtet worden
(Proben Nr. 2, 4, 7, 8). Die Mg21Zn25-Phase kann nach vorliegendem experimentellem
Befund viel mehr Al (~9 at.%) aufnehmen, als nach dem aktuellen Phasendiagramm
erwartet (~5 at.%) wird. So kann diese Phase bei 330 ◦C und 360 ◦C Gleichgewichte mit
der τ2-Phase eingehen. Der isotherme Schnitt bei 330 ◦C ist in Abbildung 4.2.8 als Skizze
veranschaulicht, welche die Ergebnisse dieser Arbeit berücksichtigt.
Abb. 4.2.7: Der Mg-reiche Teil des isothermen Schnittes des Al-Mg-Zn Systems bei a) 330 ◦C und b) 360
◦C nach den Daten von Petrov et al. [45]. Die WDXS-Zusammensetzung der τ2-Phase von Proben, die
τ2 enthalten, sind durch grüne Dreiecke markiert. Gestrichelte Linien verbinden Zusammensetzungen, an
denen τ2 in Gleichgewicht mit τ1 vorliegt. Die Zusammensetzung der τ2-Phase im Calphad-Modell ist
Al15Mg43Zn42 (blauer Punkt).
Dem Phasendiagramm in [45] zufolge sollte die τ2-Phase bei 360 ◦C die zwei Phasen q
und τ1 als Nachbarn haben. Die ζ-Phase ist, im Vergleich zu der Situation bei 330 ◦C, vom
Homogenitätsbereich der τ1-Phase abgeschirmt. Die τ2-Phase weist nach den vorliegenden
Ergebnissen bei 360 ◦C einen kleinen Homogenitätsbereich auf. Dieser ist in Abbildung
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4.2.7b gezeigt. Der Al-Gehalt liegt zwischen 13,7 und 19,4 at.%, der Mg-Gehalt zwischen
40,8 und 43,1 at.% und der Zn-Gehalt zwischen 37,5 und 45,5 at.%. Eine Anhebung
des Zn-Gehaltes um 8 at.% hat einen Abfall von 5,7 at.% im Al-Gehalt und 2,3 at.%
im Mg-Gehalt zur Folge. Es war nicht möglich, die Phasenbreite der τ2-Phase in Mg
bei konstantem Zn-Gehalt und die Breite des Zweiphasenfeldes τ1 + τ2 verlässlich zu
bestimmen. Dies wurde auch hier durch den geringen Phasenkontrast zwischen τ1 und τ2
in den BSE-Bildern verhindert.
Abb. 4.2.8: Skizze der Phasengleichgewichte der τ2-Phase mit fünf Nachbarphasen Φ, τ1, β, Mg21Zn25 und
(Mg). Die meisten Phasenbeziehungen der β-Phase sind noch unbekannt.
Die Mg-arme Grenze des τ2-Phasenbereiches ist deswegen provisorisch. Die Grenze ist in
Abbildung 4.2.7b daher mit einer gestrichelten Linie angedeutet. Der Homogenitätsbereich
der τ2-Phase bei 360 ◦ weicht ein wenig von dem bei 330 ◦C ab. Bei niedrigem Al-Gehalt
(~< 16 at.%) beläuft sich der maximale Mg-Gehalt auf etwa 42 at.%, bei höherem Al-
Gehalt auf etwa 43 at.%. Das wird wahrscheinlich durch das Auftreten der Flüssigphase
hervorgerufen. Wegen ihres Homogenitätsbereiches hat die τ2-Phase bei 360 ◦C fünf
benachbarte Phasen: L, q, τ1, β und Mg21Zn25.
Die Situation für τ1, β und Mg21Zn25 ist vergleichbar mit der bei 330 ◦C. Die (Mg)-Phase
ist nun durch die Flüssigphase blockiert, welche sich zu hohen Al-Gehalten erstreckt.
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Analog dazu wird die Φ-Phase durch das Auftreten der q-Phase blockiert. Auch für den
Phasenbereich der q-Phase konnten noch keine verlässlichen Daten erhalten werden, da
das Zweiphasenfeld q + τ2 sehr klein ist und der Phasenkontrast zwischen den zwei Pha-
sen gering ist. Da die τ2-Phase ein Approximant der q-Phase ist, ist es schwierig, q von
Al-reichem τ2 zu unterscheiden. Die τ2-Phase ist jedoch, ihres komplexeren Röntgendif-
fraktogrammes wegen, einfach nachzuweisen. Da keine Daten über den Stabilitätsbereich
der q-Phase vorliegen, kann hier noch keine Skizze des isothermen Schnittes bei 360 ◦C
gezeigt werden.
Tab. 4.2.3: Gitterparameter a der τ2-Phase, ermittelt aus Pulverdiffraktogrammen von Proben, wärmebehan-
delt bei 330 ◦C, mit verschiedenen Zusammensetzungen (WDXS).
Nr. at.% Al at.% Mg at.% Zn abeob [Å] aber [Å] Phasen bei 330 ◦C
1 14,1 41,0 44,9 22,972(2) 22,972 τ2 + β
2 16,4 42,4 41,2 23,041(2) 23,041 τ2 + Mg21Zn25
4 15,3 41,7 43,0 23,0085(8) 23,006 τ2 + Mg21Zn25
5 16,7 42,6 40,7 23,0478(6) 23,050 τ2 + (Mg)
6 16,6 42,5 40,9 23,044(2) 23,046 τ2 + Φ+ (Mg)
7 16,2 42,4 41,4 23,0387(4) 23,037 τ2 + Mg21Zn25
8 16,9 41,8 41,3 23,0378(4) 23,037 τ2 + Mg21Zn25
9 15,6 42,1 42,3 23,0204(6) 23,019 τ2
11 17,2 42,6 40,2 23,0624(6) 23,061 τ2 + Φ
12a 16,7 41,3 42,4 23,0038(2) 23,015 τ2 + τ1
13a 18,7 42,6 38,7 23,0805(6) 23,089 τ2 + τ1 + Φ
14a 19,3 41,8 38,9 23,0784(9) 23,082 τ2 + τ1 + Φ
a Daten, die nicht für das Anpassen des Gitterparameters a benutzt wurden; die angepasste Kurve ist in Abb.
4.2.9 nach Gleichung 4.2.1 aufgetragen.
Tab. 4.2.4: Gitterparameter a der τ2-Phase, ermittelt aus Pulverdiffraktogrammen von Proben, wärmebehan-
delt bei 360 ◦C, mit verschiedenen Zusammensetzungen (WDXS).
Nr. at.% Al at.% Mg at.% Zn abeob [Å] aber [Å] Phasen bei 360 ◦C
15 13,7 40,8 45,5 22,951(2) 22,952 τ2 + β
16 15,7 42,7 41,6 23,0361(5) 23,036 τ2 + Mg21Zn25 + L
18 15,4 41,5 43,1 23,0069(6) 23,003 τ2 + Mg21Zn25
19 16,1 42,7 41,2 23,0453(6) 23,043 τ2 + Mg21Zn25 + L
20 15,8 42,2 42,0 23,0249(5) 23,029 τ2 + L
21a 15,1 41,3 43,6 23,0276(6) 23,018 τ2
22 15,4 42,0 42,6 23,0298(6) 23,028 τ2 + L
23 15,5 42,3 42,2 23,0251(5) 23,023 τ2
24 16,1 42,6 41,3 23,0436(5) 23,043 τ2 + L
25 16,3 42,4 41,3 23,0336(6) 23,040 τ2 + L
26a 17,5 43,0 39,5 23,0772(6) 23,076 τ2 + q + L
27a 16,1 40,0 43,9 23,0025(8) 22,981 τ2 + τ1
29a 19,4 43,1 37,5 23,101(2) 23,113 τ2 + τ1 + L
a Daten, die nicht für das Anpassen des Gitterparameters a benutzt wurden; die angepasste Kurve ist in Abb.
4.2.9 nach Gleichung 4.2.1 aufgetragen.
Der aus den Pulverdiffraktogrammen ermittelte Gitterparameter a der τ2-Phase aus den
Tabellen 4.2.3 4.2.4 und kann durch eine lineare Regression nach der Methode der kleinsten
Quadrate angepasst werden (siehe Gleichung 4.2.1). Die variablen Parameter sind hierbei
xMg und xZn in at.%. In Abbildung 4.2.9 ist der Gitterparameter a über xMg und xZn
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aufgetragen. Die Kurve über xZn zeigt ein nahezu lineares Verhalten, da der Einfluss des
Mg-Gehaltes gegenüber dem des Zn Gehaltes gering ist. Wenn man a über dem Mg-Gehalt
aufträgt, erhöht sich der Gitterparameter im Allgemeinen mit dem Mg-Gehalt, hängt aber
auch stark vom Zn-Gehalt ab und ist damit unregelmäßig.
acalc [Å] = 23,6049 + 0,0045428 · xMg−0,018316 · xZn (4.2.1)
Die Anpassung des Gitterparameters durch die Gleichung 4.2.1 ist sehr gut (etwa ±5 ·
10−3Å). Dies gilt nicht für die Proben, welche eine zweite Phase enthalten, die schwer von
der τ2-Phase zu unterscheiden ist (No. 12-14 und 27, 29).
Abb. 4.2.9: Gitterparameter a der τ2-Phase (cP676, Pa3̄) für verschiedene Zusammensetzungen. Die durch-
gehende [—] Linie ist ein Kleinste-Quadrate-Fit nach der Gleichung 4.2.1 für a der τ2-Phase. Weiße Kreise
markieren Proben, die nicht für die Regression benutzt wurden. In diesen Proben konnten τ1 und τ2-Phase
in den Rückstreuelektronenbildern nicht unterschieden werden. Fehlerbalken sind gleich oder kleiner dem
Durchmesser der Kreismarkierungen.
4.2.2 Strukturmodellierung mit kanonischen Zell-Parkettierungen
Die Kristallstruktur der τ2-Phase ist zuerst von Spiekermann [86], dann von Sugiyama
[124] und letztlich von Lin untersucht worden [125]. Alle Autoren haben die τ2-Phase
als Approximant vom Bergmantyp bestätigt, der in der Raumgruppe Pa3̄ kristallisiert.
Aus den Resultaten von Spiekermann, Sugiyama und Lin sowie von einer Reihe von
Bergman-Clusterphasen können die folgenden Schlüsse über den Bergman-Cluster und
seine Packungen gezogen werden.
Der Hauptbaustein ist der Bergman-Cluster, eine nahezu ikosaedrische Einheit mit 104
Atomen in vier aufeinander folgenden Schalen. Die innerste Schale ist ein kleines Ikosaeder
(12 α1-Lagen) mit einer unbesetzten Lage in ihrem Zentrum. Alle α1-Lagen sind nach
den Ergebnissen von Spiekermann (Al2,1,Zn9,9) und Sugiyama statistisch zufällig mit Al
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und Zn mischbesetzt. Lin hat hier dagegen nur Zn-Atome vorgefunden (Zn12). Um die
α
1-Schale herum formen Mg-Atome ein Pentagondodekaeder (20 β-Lagen). Die dritte
Schale ist dann ein großes Ikosaeder mit 12 α2-Lagen, die wiederum, nach Spiekermann
(Al5,3,Zn6,7) und Sugiyama, statistisch zufällig mit Al und Zn mischbesetzt sind. Lin
berichtete, daß drei dieser Lagen voll mit Zn-Atomen besetzt sind und die anderen neun
Lagen mit Al und Zn mischbesetzt (Al3,0,Zn9,0). Diese drei Schalen, α1, α2 und β, ergeben
zusammen einen sogenannten Pauling-Triakontaeder aus 44 Atomen. Die Einzelheiten zur
Benennung sowie zu den Besetzungen der Lagen nach den verschiedenen Autoren sind
in Tabelle 4.2.9 zu finden. Die vierte Schale hat die Form eines Buckminster-Fullerens
(Buckyball). Eine kleine Anzahl der 60 Lagen des Buckyballes ist mit Mg besetzt (n
γ-Lagen34), während die übrigen Lagen mit (Al,Zn)-Atomen mischbesetzt sind ((60−n)
α
3-Lagen).
Die kleinen Al- und Zn-Atome besetzen bevorzugt die Zentren von Ikosaedern (α2, α3)
und der an einer Ecke abgeschnittenen Ikosaeder (α1). Die Mg-Atome besetzen hingegen
gewöhnlich die Zentren der größeren Frank-Kasper-Polyeder der KZ14 (γ, 125,026,0) und
KZ16 (β, 125,046,0). Für die Zusammensetzung des Buckyballs hat Spiekermann (α3, γ)
Al6,1Zn34,5Mg16,72,7 angegeben und Lin Al12,2Zn45,32,5.
Die Kristallstruktur der τ2-Phase kann als rhomboedrische Packung der nahezu sphärischen
Bergman-Cluster beschrieben werden. Diese sind entlang der zwei- und dreizähligen Ach-
sen der einzelnen Cluster miteinander verbunden. Entlang der zweizähligen Achsen teilen
die Cluster gemeinsame Kanten (γ-Lagen) und entlang der dreizähligen Achsen Sechs-
eckflächen (α3-Lagen). Die Zentren der Bergman-Cluster (α0-Lagen) entsprechen in der
Kristallstruktur der τ2-Phase den zwölfzähligen Lagen eines 2/1 Fibonacci-Approximants
des dreidimensionalen Penrose-Gitters [124]. Deswegen wird die τ2-Phase auch oft 2/1-
Approximant des Al-Mg-Zn Systems genannt.
Alternativ dazu können die Koordinaten der α0-Lagen auch aus kanonischen Zell-Parkettier-
ungen (canonical cell tilings, CCT) berechnet werden [87, 126]. Ein CCT ist ein Netzwerk
von Knoten mit lokaler ikosaedrischer Symmetrie. Die Knoten können entlang der zwei-
zähligen (b-Verbindungen) und entlang der dreizähligen (c-Bindungen) Achsen mit blauen
(b) und gelben (c) Stäben verbunden werden. Ein CCT kann damit in vier verschiedene
Zellen A, B, C und D zerlegt werden, die genau aus diesen Stäben bestehen. Mit der Un-
terteilung in b- und c-Verbindungen ergeben sich drei verschiedene Flächenarten, welche
die Zellen begrenzen, X, Y und Z. Alle Objekte, also Knoten, Kanten, Flächen und Zellen
von kanonischen Zell-Parkettierungen sind in Abbildung 4.2.10 im Zometoolr-Stil veran-
schaulicht. Ein CCT hat die Eigenschaft, das darin die maximale Anzahl an ikosaedrischen
34Diese befinden sich dort, wo die RD zwei Bergman-Cluster miteinander verbinden.
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Clustern sichergestellt wird. Für eine noch detailliertere Behandlung der CCT soll auf [87]
verwiesen werden.
Nun soll erklärt werden, wie mit einer Dekoration einer kanonischen Zell-Parkettierung
ein verlässliches Strukturmodell der τ2-Phase erarbeitet werden kann. Dazu wird das CCT
zuerst in kleinere Unterzellen zerlegt, und zwar die folgenden Isozonoeder: 1) das goldene
gestreckte Rhomboeder (PR), 2) das goldene flache Rhomboeder (OR), 3) das rhombische
Dodekaeder der zweiten Art (RD). Diese sind in Abbildung 4.2.11 gezeigt. Informationen
über diese Zonoeder sind in Tabelle 3 der Referenz [127] zu finden. Die Knoten der
Isozonoeder-Parkettierung werden Amman-Knoten genannt und sie sind nur über lokale
fünfzählige Achsen verknüpft (rote Streben). Der Abstand zwischen den Knoten und
damit die Kantenlänge der Isozonoeder beträgt aiso = b · cos(18◦)/τ, mit b als Abstand
zwischen den CCT-Knoten entlang der zweizähligen Achsen und τ als Goldenen Schnitt.
Die CCT-Knoten stellen eine Untermenge der Amman-Knoten dar.
Ein CCT eines 2/1 Fibonacci-Approximants beinhaltet 24 A-, 8 B- und 8 C-Zellen pro
Einheitszelle [87]. Mit einem angenommenen kubischen Gitterparameter des 2/1 Approxi-
mants erhält man für b (14,2 Å) = a2/1 · 1/τ und c (12,3 Å) = a2/1 ·
√
3/2τ. Auf der Punktlage
8c (x, x, x) mit x = 1/4 ·τ ≈ 0,1545 befinden sich in der Raumgruppe Pa3̄ 8 CCT-Knoten.
Die Zerlegung dieses CCT in eine Isozonoeder-Parkettierung liefert 24 RD, 36 PR and
4 OR pro Elementarzelle. Der Abstand zwischen den Amman-Knoten ist dann aiso (5,8
Å) = a2/1 · cos(18◦)/τ2. Einschließlich der 8 CCT-Knoten enthält die Einheitszelle des 2/1
Approximanten 118 Amman-Knoten.
In einem zweiten Schritt werden die Isozonoeder nun mit Al, Mg und Zn-Atomen dekoriert.
Eine solche Dekoration mit Atomen ist für Bergman-Clusterverbindungen als Henley-Elser-
Dekoration bekannt [57]. Es gibt folgende Regeln. Alle Amman-Knoten der Isozonoeder-
Parkettierung, außer denen, die mit dem CCT geteilt werden, sind mit den kleineren Al- und
Zn-Atomen besetzt. Die geteilten Knoten befinden sich auf den α0-Lagen, den Leerstellen
in den Zentren der Bergman-Cluster.
Eine kleine Anzahl von Ammanknoten entspricht Klebeatomen mit der KZ13 zwischen
den Bergman-Clustern. Klebeatome sind im Folgenden mit dem griechischen Buchstaben
δ markiert. Die Klebeatome mit KZ13 bekommen die Bezeichnung δZ , weil sie durch die
Dekoration der Z-Flächen erzeugt wurden (für Einzelheiten siehe Abb. 4.2.10 und [87]).
Alle Positionen auf den Kantenmitten zwischen den Ammanknoten sind vom α1- (kleines
Ikosaeder) oder α3-Typ (Buckyball). Sie sind mit den kleineren Al- und Zn-Atomen besetzt.
Das Mg besetzt Positionen innerhalb der Isozonoeder PR und der RD. Zwei Mg-Atome
besetzen Positionen auf der langen Raumdiagonale des PR und teilen die Diagonale in drei
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Abb. 4.2.10: Objekte von kanonischen Zell-Parkettierungen: Die zwei unterschiedlichen Verbindungen b
und c zwischen den Cluster-Knoten sind oben dargestellt. Die vier Zellen A, B, C und D [126] sind unten
gezeigt. In der Mitte sind die unterschiedlichen Flächen X, Y und Z der Zellen abgebildet. Die Form der
Verbindungsstreben (b rechteckig, c dreieckig) erzwingt Anlegeregeln. Siehe [87] für mehr Details.
Abschnitte im Verhältnis τ : 1 : τ. Diese Positionen sind hauptsächlich vom β-Typ, aber
einige auch vom δY -Typ. Die KZ der β- und δY -Lagen ist 16 (125,0 46,0). Das Rhombische
Dodekaeder enthält 8 Mg-Atome, wie in Abbildung 4.2.11 dargestellt. Vier dieser Mg-
Atome befinden sich auf Lagen vom β-Typ mit der KZ16, zwei auf Lagen vom γ-Typ mit
der KZ14 und zwei auf Lagen vom δX-Typ mit KZ15 (125,0 36,0).
Für eine Henley-Elser-Dekoration der 24 RD, 36 PR und 4 OR benötigt man insgesamt
680 Atome. Davon sind 424 Atome als Al- und Zn-Positionen vorausbestimmt, mit KZ11
(96 α1), KZ12 (96 α2 und 216 α3) und KZ13 (8 δZ). Von allen α-Lagen außer α0 wird eine
statistisch zufällige Mischbesetzung mit Al und Zn erwartet. Die Mg-Atome besetzen β-,
δ
X- und δY -Lagen. Aus der Henley-Elser Dekoration ergibt sich damit eine Zusammenset-
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Abb. 4.2.11: Goldene Isozonoeder und ihre Dekoration mit Atomen nach Henley und Elser [57]. a, b)
Gestrecktes Rhomboeder (prolate rhombohedron, PR); c, d) Rhombisches Dodekaeder der zweiten Art
(Rhombic dodecahedron, RD); e, f) Flaches Rhomboeder (oblate rhombohedron, OR). Das Label Vac steht
für Leerstelle.
zung von (Al,Zn)61,2Mg38,8. Der Vorteil der Henley-Elser-Dekoration ist ihr Algorithmus,
der einfach in ein Computerprogramm gefasst werden kann, um Ausgangsmodelle für
Kristallstrukturverfeinerungen zu erzeugen. Ein weiterer Vorteil ist, daß die idealen Lagen
der Kristallstruktur schon vorher bekannt sind. Somit ist es viel einfacher, die Einflüsse
von Unordnung, Teilbesetzungen und lokalen Verschiebungen zu diskutieren.
4.2.3 Strukturverfeinerung
Kristallografische Daten, Einzelheiten der Datensammlung und der Strukturverfeine-
rung sind in Tabelle 4.2.5 aufgelistet. Die Messung wurde an einem Einkristallstück
von unregelmäßiger Form aus der Probe Nr. 22 mit der ICP-OES-Zusammensetzung
Al14,5Mg42,8Zn42,7 (ICP-OES) vorgenommen. Die Zusammensetzung der τ2-Phase in die-
ser Probe wurde per WDXS-Analyse zu Al15,4Mg42,0Zn42,6 bestimmt. Die Details über
die Datensammlung mit der Pulver-Neutronenbeugung an Probe Nr. 21 sind in Tabel-
le 4.2.6 aufgeführt. Die Atomlagen, die äquivalenten isotropen Auslenkungsparameter
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Tab. 4.2.5: Kristallografische Daten, Details der Datensammlung und Strukturverfeinerung für einen Ein-
kristall der Probe Nr. 22. Die Daten der Einkristall-Röntgenbeugung wurden zusammen mit denen der
Pulver-Neutronenbeugung von Probe Nr. 21 verfeinert (siehe Tab. 4.2.6).
Kristall-Daten
WDXS-Zusammensetzung [at.%] Al15,4Mg42,0Zn42,6
Verfeinerte Zusammensetzung [at.%] Al15,9Mg42,7Zn41,4
Kristallografische Formel Mg60(Al26,9,Mg12.2,Zn69.9)
Formelgewicht [g/mol] 7098.34
Pearson-Symbol, Raumgruppe, Z cP676, Pa3̄ (205), 4
Elementarzelle [Å]a a = 23,0276(6)
Volumen [Å3]a V = 12210,8










θ-Bereich [◦] 1,5 − 34,7
Reichweite in h, k, l -8 6 h 6 36
-36 6 k 6 36
-16 6 l 6 26
Reflexe, gesammelt/unabhängige 64365/12508




Goodness-of-fit mit F2 1,15/1,35
R1/wR2 (I > 2σ(I)) 0,1506/0,1812
R1/wR2 (alle Daten) 0,2736/0,2339
Max./min Restelektronendichte [e/Å3] +4,88/-3,83
a verfeinert aus den Pulver-Röntgendaten von Probe Nr. 21.
Die cif-Dateien können bestellt werden bei FIZ, D-76344
Eggenstein-Leopoldshafen, Germany,
Email mcrystdata@FIZ-karlsruhe.de, CSD 427140.
und die Besetzungen der Atomlagen nach der kombinierten Verfeinerung sind in Tabelle
4.2.7 angegeben, die längsten und kürzesten interatomaren Abstände in Tabelle 4.2.8 und
die anisotropen Auslenkungsparameter im Anhang in Tabelle A.4.3. Mit M bezeichnete
Punktlagen in den Tabellen 4.2.7 und A.4.3 sind statistisch zufällig mischbesetzt, die
verbleibenden voll besetzt mit Mg-Atomen.
Im ersten Verfeinerungsschritt wurde das Henley-Elser-Modell anhand von Einkristall-
Röntgendaten verfeinert. Mit der Laue Gruppe m3̄ und den systematischen Auslöschun-
gen wurde die Raumgruppe Pa3̄ festgelegt. Die Wyckoff-Sequenz der (Al,Zn)-Lagen ist
24d188c1 und die für Mg 24d98c3, dies summiert sich zu 31 kristallografischen Lagen
pro asymmetrischer Einheit. Für die Verfeinerung wurde eine Ausgangszusammensetzung
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Tab. 4.2.6: Pulverdaten für Probe Nr. 21, Daten der Neutronenmessung und Daten der kombinierten Struk-
turverfeinerung der Pulver-Neutronendaten zusammen mit Einkristall-Röntgendaten der Probe Nr. 22.
Pulverdaten
ICP-OES-Zusammensetzung [at.%] Al14,6Mg42,8Zn42,6
Elementarzelle [Å]a a = 23,0276(6)
Volumen [Å3]a V = 12210,8
Probenmasse [g] 6











2θ-Bereich [◦] 10 – 147
Verfeinerung
Wellenlänge verfeinert [Å]a 2,41086
Goodness-of-fit mit F2 1,55
Rp/wRp 0,024/0,031
a Wellenlänge wurde verfeinert und Elementarzelle der
Probe Nr. 21 wurde in Verfeinerung benutzt.
Abb. 4.2.12: Intensität (arb. u.) über 2θ Auftragung der beobachteten und berechneten Neutronen-
Pulverdiffraktogramme für die τ2-Phase (Probe No. 21). Das Diffraktogramm wurde durch eine kombinierte
Verfeinerung der Pulver-Neutronen- mit den Einkristall-Röntgendaten erzeugt. Mehr Einzelheiten im Text
und der Tabelle 4.2.5.
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Tab. 4.2.7: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für Al15,4Mg42,0Zn42,6
(No.21/22) aus der kombinierten Verfeinerung.
Atom Wy. x y z Ueq Bes.
Mg1a 24d 0,0222(2) 0,3463(2) 0,4400(2) 11,2(8) 0,5
Mg1b 24d 0,0325(2) 0,3519(2) 0,4596(2) 14,2(8) 0,5
M2 24d 0,03103(3) 0,46482(4) 0,15778(4) 20,3(3) 0,600(4) Zn + 0,400 Al
Mg3 24d 0,03326(7) 0,34565(9) 0,22475(8) 24,7(6) 1
Mg4 24d 0,03361(8) 0,34531(9) 0,08309(8) 24,4(6) 1
M5 24d 0,03474(6) 0,13159(6) 0,09460(6) 18,5(5) 0,376(3) Zn + 0,124 Mg
M6 24d 0,03482(6) 0,22377(7) 0,15067(6) 36,5(5) 0,230(5) Zn + 0,500(4) Al
+ 0,270 Mg
Mg7 24d 0,03920(7) 0,15825(8) 0,35136(8) 22,6(6) 1
M8 24d 0,04216(9) 0,08001(9) 0,13784(9) 30,8(7) 0,240(4) Zn + 0,260 Al
M9 24d 0,05612(5) 0,12441(6) 0,23295(6) 45,6(5) 0,402(5) Zn + 0,274(6) Al
+ 0,324 Mg
M10 24d 0,05937(3) 0,28761(3) 0,34336(3) 20,9(3) 0,818(5) Zn + 0,182 Al
M11 24d 0,05932(4) 0,09393(4) 0,46404(4) 19,5(3) 0,603(4) Zn + 0,397 Al
M12 24d 0,06118(3) 0,40331(3) 0,34247(3) 23,7(3) 0,913(5) Zn + 0,087 Al
Mg13 24d 0,07775(9) 0,22244(8) 0,45546(8) 25,9(6) 1
M14a 24d 0,10144(7) 0,46102(6) 0,44023(7) 22,1(6) 0,486 Zn
M14b 24d 0,0844(2) 0,4641(2) 0,4608(2) 27,5(9) 0,514 Mg
M15 24d 0,09827(3) 0,46254(3) 0,24989(3) 20,7(3) 0,836(4) Zn + 0,164 Al
M16 24d 0,09907(4) 0,23103(4) 0,25149(4) 19,6(4) 0,479(4) Zn + 0,521 Mg
M17 24d 0,13192(3) 0,40557(3) 0,15536(4) 20,4(3) 0,652(4) Zn + 0,348 Al
M18 24d 0,13460(4) 0,28893(4) 0,15856(4) 20,6(4) 0,466(5) Zn + 0,342 Al(6)
+ 0,192 Mg
Mg19 24d 0,15767(8) 0,34678(8) 0,41643(8) 26,9(6) 1
M20 24d 0,15893(4) 0,23326(4) 0,35319(4) 20,4(3) 0,549(4) Zn + 0,451 Al
Mg21 24d 0,16122(8) 0,34770(9) 0,27478(8) 24,5(6) 1
M22 24d 0,16154(3) 0,46039(3) 0,34753(4) 24,6(3) 0,727(4) Zn + 0,273 Al
Mg23 24d 0,22976(8) 0,23228(8) 0,46388(8) 24,8(6) 1
Mg24 24d 0,23063(8) 0,46377(8) 0,46070(8) 25,2(6) 1
M25 24d 0,25286(3) 0,29009(3) 0,34731(3) 20,0(3) 0,821(4) Zn + 0,179 Al
M26 24d 0,25494(3) 0,40458(3) 0,34556(3) 19,2(3) 0,728(4) Zn + 0,272 Al
M27 24d 0,28628(3) 0,34806(3) 0,44176(3) 21,6(3) 0,875(4) Zn + 0,125 Al
M28 24d 0,34653(3) 0,43990(3) 0,40369(3) 18,8(3) 0,769(4) Zn + 0,231 Al
M29 8c 0,02941(9) 0,02941(9) 0,02941(9) 19,3(6) 0,215(5) Zn + 0,285 Mg
Mg30 8c 0,15509(7) 0,15509(7) 0,15509(7) 21,6(4) 1
Mg31 8c 0,23328(8) 0,23328(8) 0,23328(8) 22,8(5) 1
Mg32 8c 0,46089(8) 0,46089(8) 0,46089(8) 24,8(5) 1
gewählt, in der alle (Al,Zn)-Lagen mit 25% Al und 75% Zn besetzt sind. Die Summe der
Besetzungsfaktoren wurde auf 1 fixiert.
Nach wenigen Verfeinerungszyklen, in denen die Besetzungsfaktoren, die Lageparameter
und die isotropen Auslenkungsparameter verfeinert wurden, wies die niedrige Elektro-
nendichte der M29- und M5-Lagen auf eine partielle Besetzung hin. M29 ist die Lage
eines Klebeatoms (δZ , KZ13) zwischen den Buckyballs und gehört zu den Amman-Knoten
auf der lokalen dreizähligen Achse des flachen Rhomboeders OR. Der Abstand zwischen
diesen beiden Knoten d(δZ–δZ) ist mit d(M29−M29) = 2,346(3) Å nach Abschluss der
Verfeinerung der kürzeste in der Isozonoeder-Parkettierung. Deswegen wurde die Beset-
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Tab. 4.2.8: Längste und kürzeste interatomare Abstände für die M5- und M8- Konfiguration und die
unterschiedlichen Arten der Besetzungen in der τ2-Phase Struktur für Al15,4Mg42,0Zn42,6 (Proben Nr. 21/22).
Zentralatom – Nachbaratom Abstand [Å]
Mg – Mg
Mg19 – Mg13 3,520(3)
Mg13 – Mg7 2,951(3)
Mg – Al/Mg/Zn
Mg24 – M9 3,798(2)
Mg13 – M9 2,754(2)
Mg – Mg/Zn
Mg1b – M29 3,174(4)
Mg21 – M16 3,092(2)
Mg – Zn/Al
Mg24 – M8 3,482(3)
Mg31 – M25 2,967(2)
Zn/Al – Mg/Zn
M20 – M16 2,719(1)
M14a – M5 2,617(2)
Zn/Al – Al/Mg/Zn
M8 – M6 3,329(3)
M8 – M9 2,437(3)
Mg/Zn – Al/Mg/Zn
M5 – M6 3,229(2)
M5 – M9 2,485(2)
zung der M29-Lage auf 0,5 fixiert. Die M5-Position ist eine Lage auf dem Buckyball
(α3, KZ12), mit ebenfalls erniedrigter Elektronendichte. Zusätzliche Elektronendichte
konnte nahe den M5-Positionen beobachtet werden. Diese neue Lage wurde als M8 be-
zeichnet. Die M8-Position gehört nicht zum idealen Henley-Elser-Modell und hat kurze
interatomare Abstände zu M5. Es ist deshalb unmöglich, daß beide Positionen gleichzeitig
besetzt sind, was zu einer fixierten Besetzung von 0,5 für M5 und M8 führt. Nach einer
Verfeinerung der anisotropen Auslenkungsparameter zeigten mehrere kristallografische
Lagen langgestreckte Ellipsoide der Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion (Mg1, M6, M9,
M14).
Im zweiten Schritt wurden Einkristall-Röntgendaten gleichzeitig mit den Neutronen-
Pulver Daten von Probe Nr. 21 verfeinert. Die chemische Zusammensetzung (ICP-OES)
sowie die Gitterparameter für Proben Nr. 21 und 22 sind nahezu gleich, so dass eine
kombinierte Verfeinerung erlaubt ist. Aufgrund des elementaren Kontrastes zwischen
Al und Mg in der Neutronenstreuung ist es in Kombination mit dem Al-, Mg-und Zn-
Kontrast bei Röntgenmessungen möglich die Besetzung der Atomlagen mit Al, Mg und
Zn zu überprüfen. Jede Lage des Henley-Elser-Modells und die M8-Lage wurde durch
eine Verfeinerung der Besetzungsfaktoren für Al, Mg und Zn untersucht. Die Summe
der Besetzungsfaktoren wurde auf 1 oder 0,5 (M29, M5, M8) fixiert. Alle β-, δX- und
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Y -Lagen erwiesen sich als voll besetzt mit Mg, was in Übereinstimmung mit den Regeln
der Henley-Elser-Dekoration ist.
Ein Querverweis zwischen der Atombezeichnung und dem Henley-Elser Lagetyp ist
in Tabelle 4.2.9 zu finden. Darüber hinaus werden die Voronoi-Zellvolumen und die
endgültigen Besetzungsfaktoren aufgeführt. Die Besetzungsfaktoren von Spiekermann und
Lin sind ebenfalls dort zu finden. Die Voronoi-Zellvolumen sind in Abbildung A.4.1 im
Anhang aufgetragen. Die Voronoi-Zellvolumen der β-, δX- und δZ-Lagen liegen zwischen
18,7 und 20,7 Å3, sind also viel größer als das durchschnittliche Voronoi-Zellvolumen
von 18,1 Å3. Diese großen Voronoi-Zellvolumen können eine voll besetzte Mg-Lage
beinhalten.
Alle α1-Lagen, also die Lagen des innersten Ikosaeders des Bergman-Clusters sind mit Al
und Zn mischbesetzt. Diese Lagen sind mit 75 – 92% Zn eher Zn-reich. Alle α2-Lagen
außer M6 sind mit Al und Zn mischbesetzt und, im Vergleich mit den α1-Lagen, Zn-ärmer.
Die α2-Lage M6 hat den niedrigsten Zn-Gehalt und ist mit allen drei Atomtypen besetzt.
Fünf der neun α3-Lagen sind statistisch zufällig mit Al und Zn besetzt. Eine der α3-Lagen
(M18) ist mit Al, Mg und Zn mischbesetzt und die übrigen drei Lagen nur mit Mg und Zn.
Es gibt nur zwei γ-Lagen, eine ist voll besetzt mit Mg und die andere mischbesetzt mit Al,
Mg und Zn.
In den letzten Zyklen der Verfeinerung wurden die Ellipsoide für Mg1 (Mg1a und Mg1b)
und M14 (M14a und M14b) aufgespalten. Die Verfeinerung zeigte hier, daß Mg1a, Mg1b
und M14b ausschließlich mit Mg besetzt sind, während M14a nur mit Zn besetzt ist. Die
verfeinerte Zusammensetzung der τ2-Phase ist Al15,9Mg42,7Zn41,3, in guter Übereinstim-
mung mit der WDXS-Zusammensetzung Al15,4Mg42,0Zn42,6. Die berechneten und die
gemessenen Dichten sind 3,853, 3,862(1) (No. 22) und 3,859(1) (No. 21) g/cm3. Das
gemessene und das berechnete Pulver-Neutronendiffraktogramm sind in Abbildung 4.2.12
zusammen aufgetragen. Die Verfeinerungsstrategie nimmt nur voll oder halbbesetzte Lagen
an, Leerstellen wurden also nicht in Betracht gezogen, Ein Beispiel für kleine Anzahl
an Leerstellen in einer Bergman-Clusterstruktur ist die γ-Lage in der Kristallstruktur der
τ1-Phase [88]. Der zu erwartende Fehler in der Zusammensetzung ist jedoch sehr klein
(< 1%).
Angesichts der Unordnung wurde eine Verfeinerung einer verzwillingten Struktur mit der
Raumgruppe P213 versucht, diese Verfeinerung führte aber nicht zu überzeugend besseren
Ergebnissen.
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Tab. 4.2.9: Atomlagentypen nach der Henley-Elser-Dekoration der τ2-Phase und Voronoi-Zellvolumen der
Lagen der M5-Konfiguration. Die Besetzungsfaktoren sind für die kombinierte Verfeinerung in dieser Arbeit
(Proben Nr. 21 und 22), für die Verfeinerung von Spiekermann (Al13,8Mg42,8Zn43,4) und für die Verfeinerung
von Lin (Al12,6Mg31,8Zn55,6) angegeben. Ein Querverweis der verschiedenen Bezeichnungssysteme ist im
Anhang in Table A.4.2 gegeben.
Label Lage- KZ VCV Zusammensetzung Zusammens. Spiekermann Zusammensetzung Lin
typ [Å3] [% Al] [%Mg] [%Zn] [% Al] [%Mg] [%Zn] [% Al] [%Mg] [%Zn]
Mg1 δX 15 20,0 0 100 0 0 100 0 0 100 0
M2 α2 12 16,7 40 0 60 37 0 63 20 0 80
Mg3 β 16 19,9 0 100 0 0 100 0 0 100 0
Mg4 β 16 20,7 0 100 0 0 100 0 0 100 0
M5 α3 12 17,7 0 24 76 24 0 76 0 0 108
M6 α2 12 17,7 50 27 23 75 0 25 55 0 45
Mg7 δX 15 18,9 0 100 0 0 100 0 0 100 0
M8 – 12 – 52 0 48 44 0 56 0 0 92
M9 γ 14 19,8 27 33 40 0 57 43 34 0 66
M10 α3 12 16,8 18 0 82 14 0 86 0 0 100
M11 α3 12 16,9 40 0 60 35 0 65 0 0 100
M12 α3 12 16,4 9 0 91 6 0 94 0 0 100
Mg13 γ 14 20,2 0 100 0 0 100 0 93 0 7
M14 α3 12 16,8 0 51 49 0 51 49 32 0 68
M15 α3 12 16,8 16 0 84 12 0 88 0 0 100
M16 α3 12 16,8 0 52 48 0 49 51 32 0 68
M17 α3 12 16,9 35 0 65 32 0 68 0 0 100
M18 α3 12 16,9 34 19 47 0 50 50 33 0 67
Mg19 β 16 20,4 0 100 0 0 100 0 0 100 0
M20 α2 12 16,8 45 0 55 41 0 59 24 0 76
Mg21 β 16 19,7 0 100 0 0 100 0 0 100 0
M22 α2 12 15,8 27 0 73 24 0 76 0 0 100
Mg23 β 16 20,5 0 100 0 0 100 0 0 100 0
Mg24 β 16 20,5 0 100 0 0 100 0 0 100 0
M25 α1 11 15,9 18 0 82 16 0 84 0 0 100
M26 α1 11 16,0 27 0 73 25 0 75 0 0 100
M27 α1 11 16,2 12 0 88 9 0 91 0 0 100
M28 α1 11 16,0 23 0 77 19 0 81 0 0 100
M29 δZ 13 16,4 0 56 44 54 0 46 100 0 0
Mg30 δY 16 19,4 0 100 0 0 100 0 0 100 0
Mg31 β 16 19,9 0 100 0 0 100 0 0 100 0
Mg32 β 16 19,7 0 100 0 0 100 0 0 100 0
Atome – – – 107 289 280 93 290 293 82 216 378
4.2.4 Kristallchemie
Wie bereits erklärt wurde, kann die Struktur der τ2-Phase als Packung von Bergman-
Clustern beschrieben werden, die die Knoten eines 2/1 CCT besetzen (siehe auch Abb.
4.2.13). In einer Elementarzelle finden acht Cluster Platz, aber es gibt nur einen kristallo-
grafisch unabhängigen Bergman-Cluster und wie erwartet, sind die Zentren der Bergman-
Cluster unbesetzt. Das Pauling-Triakontaeder, der Teilbaustein aus 44 Atomen ist in seiner
Geometrie nahezu ikosaedersymmetrisch. Die lokale Ikosaedersymmetrie wird jedoch
durch eine abweichende Besetzung der α1- und α2-Lagen gestört.
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Der Buckyball zeigt, hinsichtlich auf Geometrie und Besetzung, starke Abweichungen von
der Ikosaedersymmetrie. Jeder Bergman-Cluster ist mit 13 Bergman-Clustern verbunden,
die ihn umgeben. Sechs davon sind durch gemeinsame Kanten verknüpft und teilen γ-
Lagen (die b-Verbindungen innerhalb der RD laufen durch diese Kanten) und sieben teilen
gemeinsame Sechseckflächen (die c-Verbindungen innerhalb der PR laufen durch diese
Flächen). Dieser Befund ist in Übereinstimmung mit den verschiedenen Autoren, die über
die Kristallstruktur berichtet haben. Ein anderer Weg, die Anordnung der Bergman-Cluster
zu veranschaulichen ist die Benutzung von zwei Rhomboedern, die aus den Zellen des CCT
aufgebaut sind. Es werden 6 A-Zellen in ein flaches Rhomboeder verschmolzen und zwei B-
mit zwei C-Zellen in ein gestrecktes B2C2-Rhomboeder. Pro Einheitszelle existieren vier
A6- und vier B2C2-Rhomboeder. Ein A6- und zwei B2C2-Rhomboeder sind in Abbildung
4.2.13a wiedergegeben. Die Rhomboeder sind durch Flächen aus c-Verbindungen begrenzt.
Die Lageparameter aller Atome außer denen der M8-Lagen kommen denen, die durch die
Henley-Elser-Dekoration vorhergesagt werden, sehr nahe. Partielle Besetzungen (M5, M8,
M29), Splitatom-Lagen (M5, M8) und langgestreckte Ellipsoide (Mg1, M6, M9, M14)
zeigten nach dem ersten Verfeinerungsschritt, daß die Henley-Elser-Dekoration noch keine
optimale Lösung ist. Darauf wurde bereits in der Arbeit von Spiekermann hingewiesen
[86]. Lin hat ebenfalls Teilbesetzungen, Splitatom-Lagen und langgestreckte Ellipsoide
beobachtet, aber die Herkunft dieser ungeordneten Lagen nicht kommentiert. Leider hat
Sugiyama seine kristallografischen Daten nicht veröffentlicht. Im Folgenden wird die
Unordnung der τ2-Phase ähnlich wie in der Arbeit von Spiekermann diskutiert [86].
Alle Defekte (von nun an wird das Wort „Defekt“ benutzt, um Abweichungen von der
Henley-Elser-Dekoration zu beschreiben) liegen dicht an den dreizähligen Achsen des
B2C2-Rhomboeders. Aufgrund dieser Kumulation kann angenommen werden, daß die
einzelnen Defekte nicht isoliert, sondern korreliert auftreten. Die CCT-Zellen des B2C2-
Rhomboeders sind in Abbildung 4.2.14a dargestellt und die zugehörige Dekoration mit
Bergman-Clustern in Abbildung 4.2.14b. Die Packung der Bergman-Cluster erzeugt einige
Klebeatome, welche durch die Flächen des B2C2-Rhomboeders festgelegt sind. Zwei δZ-
Lagen befinden sich nahe der gemeinsamen Z-Fläche innerhalb der B2-Einheit. Zwei δX-
und sechs δY -Lagen befinden sich nahe den begrenzenden X und Y Flächen der B2-Einheit.
Eine Dekoration der oktaedrischen B2-Einheit mit goldenen Isozonoedern ist in Abbildung
4.2.14c als Explosionszeichnung veranschaulicht.
In der Zeichnung befindet sich ein OR im Zentrum des B2-Oktaeders. Die oberste und
unterste Ecke des OR ist jeweils ein gemeinsamer Knoten mit drei RD und einem PR.
Diese zwei Knoten sind vom δZ-Typ und entsprechen halb besetzten M29-Lagen. In den
Abbildungen 4.2.14d und 4.2.14e ist die Dekoration der OR mit Atomen innerhalb der
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Abb. 4.2.13: a) CCT des 2/1-Approximants im Zometoolr-Stil. Zwei Einheitszellen sind mit einer A6
und zwei B2C2 Rhomboedern abgebildet. b) Dekoration der CCT-Knoten mit Bergman-Clustern. c) Die
Bergman-Cluster teilen Sechseckflächen (6 α3-Lagen) entlang der c-Verbindungen (gelbe Streben). d) Die
Bergman-Cluster teilen gemeinsame Kanten (2 γ-Lagen) entlang der b-Verbindungen (blaue Streben).
B2-Einheit dargestellt. Es wurde hier vorausgesetzt, daß der oberste Knoten des OR mit
Mg oder Zn besetzt ist und der unterste Knoten unbesetzt. Zusätzlich sind noch zwei
Frank-Kasper-Polyeder mit der KZ16 abgebildet. Von allen Atomen sind außerdem die
Ellipsoide der Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion zu sehen. Die KZ16-Polyeder sind die
Koordinationspolyeder der δY-Lagen, die mit Mg30 voll besetzt sind. Mg30 ist keine
Defektlage, aber M6, M9, M5 und M8 sind Ecken des KZ16-Polyeders. M6 und M9
befinden sich auf einem Sechseckring im KZ16-Polyeder. Im oberen abgebildeten Polyeder
ist M5 besetzt und im unteren M8. Die Defektlagen Mg1 und M14 umgeben M29. Mg1 ist
durch die Dekoration der X-Flächen definiert und M14 liegt auf einer Kantenmitte des OR.
Alle Defektlagen ausser Mg1 sind noch einmal detaillierter in Abbildung 4.2.15a gezeigt.
Die Koordinationspolyeder um Mg30 ist mit den Split-Atomlagen M5 und M8 sowie mit
den großen Ellipsoiden von M6 und M9 abgebildet. M14 ist hier nicht als Split-Atom
dargestellt, sondern als ein Atom mit großem Ellipsoid. Wenn man die Struktur örtlich
relaxiert, so dass M6 und M9 gewellte Ringe formen können – die normale Konfiguration
in einem Frank-Kasper KZ16 Polyeder – kann man die großen Ellipsoide von M6 und M9
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Abb. 4.2.14: a) B2C2-Rhomboeder im Zometoolr-Stil mit X-, Y- und Z-Flächen. b) Bergman-
Clusterdekoration des B2C2-Rhomboeders. c) Dekoration der zwei Y-Flächen mit sechs RD und dem
zentralen OR der oktaedrischen B2-Einheit. Das OR teilt Ecken mit zwei PR bei M29. d) B2-Einheit mit
zentralem OR und zwei KZ16 Frank-Kasper-Polyedern oben und unten. M5 sind Ecken des oberen KZ16
und M8 Ecken des unteren KZ16 Polyeders. M14, M6, M9 und Mg1 weisen große Ellipsoide auf. Unbesetzte
Lagen sind als graue Kugeln dargestellt. e) OR vergrößert, die wechselseitige Besetzung von M29 ist zu
sehen. Alle Ellipsoide sind für 70% Wahrscheinlichkeit dargestellt. Bilder d) und e) stellen den Zustand
der Verfeinerung vor dem Einbezug der Neutronendaten dar, Mg1 und M14 sind noch nicht als Splitlagen
dargestellt.
als Überlagerung der zwei abgebildeten Sessel-Konfigurationen erklären. Abhängig vom
Typ der Sessel-Konfiguration ist nun entweder M5 oder M8 besetzt. Die Besetzung
von M5 oder M8 ist beeinflusst von der Besetzung von M14a mit Zn oder M14b mit Mg,
was wiederum auf die Position von M29 und Mg1 Auswirkung hat. Die Lagen M14a,
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Abb. 4.2.15: a) Das Koordinationspolyeder aus der Verfeinerung mit den Split-Atomlagen M5 und M8
und großen Wahrscheinlichkeitsdichten von M6, M9 und M14. b) und c) Die zwei unterschiedlichen
Konfigurationen für das Koordinationspolyeder um Mg30. M14 als Split-Position ist ein Resultat der
kombinierten Verfeinerung. Die vordem gestreckten Ellipsoide der Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion für
M9, M6 sind nun als hypothetische Split-Positionen dargestellt, um die sich ergebende gewellte Konfiguration
zu veranschaulichen, die normal für ein KZ16 Frank-Kasper-Polyeder ist. M29 ist besetzt wenn M5 besetzt
ist. M8 ist besetzt wenn M29 eine Leerstelle ist. Die Abbildung wurde größtenteils aus [86] übernommen.
Mg1b und M29 sind zusammen mit M5 besetzt und ein Strukturmodell mit diesen Lagen
soll M5-Konfiguration genannt werden. Die Lagen M14b und Mg1a sind zusammen mit
M8 besetzt und ein Strukturmodell mit diesen Lagen soll M8-Konfiguration genannt
werden.
Die lokale Korrelation der Defekte weist deutlich auf eine statistisch zufällige Art der
konfigurellen Unordnung zwischen den B2-Einheiten hin, welche örtlich die Inversions-
symmetrie der Raumgruppe Pa3̄ bricht. So ist in der B2-Einheit in Abbildung 4.2.14d
zum Beispiel oben eine M5-Anordnung vertreten und unten eine M8-Anordnung, so daß
die Inversionssymmetrie gebrochen wird. Diese lokal geordneten B2-Einheiten sind nun
statistisch zufällig in der Kristallstruktur ausgerichtet, was wieder im Einklang mit der
Raumgruppe Pa3̄ ist.
In dem beschriebenen Modell wurde angenommen, daß M29 besetzt ist, wenn M5 besetzt
ist und daß M29 unbesetzt ist, wenn M8 besetzt ist. Dieses Modell wird durch die Analyse
der interatomaren Abstände gestützt. Während der Verfeinerung stellte sich heraus, dass
M16 und M18 statistisch zufällig mit Al, Mg und Zn besetzt sind. Die Oberflächenkoordi-
nation von M16 und M18 ist wegen der konfigurellen Unordnung entweder 5 oder 6. Das
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könnte die zusätzliche Besetzung mit Mg erklären, welche bei einer höheren KZ bevorzugt
ist. Insgesamt kann gesagt werden, daß die Kristallstruktur der τ2-Phase (getempert bei 360
◦C) zusätzlich zur chemischen Unordnung eine spezielle Art der konfigurellen Unordnung
enthält.
4.2.5 Ergebnisse der Gesamtenergieberechnungen
Um die energetische Stabilität der miteinander konkurrierenden Strukturmodelle zu be-
rechnen, wurde die Dichtefunktionaltheorie eingesetzt, wie sie das Programmpaket VASP
beinhaltet. Dabei wurden PAW-GGA-Pseudopotentiale benutzt, deren Genauigkeitsstan-
dards in [128] definiert worden sind. Die stabilen Phasen bei 0 K bilden die konvexe Hülle
des Energie-Zusammensetzung-Diagramms. Es ist wichtig, dass möglichst alle konkurrie-
renden Phasen des ternären Al-Mg-Zn Systems und seiner binären Subsysteme Al-Mg und
Mg-Zn einbezogen werden.
In Tabelle 4.2.10 sind die Bildungsenergien aller konkurrierenden binären und ternären
Phasen aufgelistet, die die ternäre konvexe Hülle aufspannen. Die ikosaedrischen Ap-
proximanten sind hier noch nicht mit einbezogen. Es wurde berichtet, dass die Mg2Al3
β
′-Phase an zwei Zusammensetzungen stabil ist [70]. Die Phase Mg2Zn11 ist eine kürzlich
verfeinerte Überstruktur der kubischen Mg2Zn11-Struktur mit einer 1/3-Teilbesetzung auf
einer Wyckoff-Position [129]. Die τd-Phase ist ein ternärer dekagonaler Approximant
nahe der Zusammensetzung der Zn-reichen β-Phase, welche beide im Abschnitt 4.4.3
diskutiert werden. Die binäre Phase Mg4Zn7 ist wegen ihrer geringfügigen Instabilität
(0,2 meV/atom) nicht enthalten. Eine Berechnung des Mg-Zn Teilsystems, welche die
Familie der hypothetischen dekagonalen Approximanten und die Mg4Zn7-Struktur ein-
schließt, wurde von Mihalkovic et al. unter Verwendung von PAW-PBE-Pseudopotentiale
durchgeführt [113].
Nach den vorliegenden experimentellen Daten kann der Grundzustand der ikosaedrischen
Frank-Kasper-Verbindungen im Al-Mg-Zn-System durch die kanonische Zellgeometrie
beschrieben werden. Neben dem 2/1-Approximanten beziehungsweise der τ2-Phase, die
in diesem Kapitel untersucht wurde gibt es eine weitere verwandte CCT-Struktur, die des
3/2-2/1-2/1-Approximanten, welche bereits im Ga-Mg-Zn System gelöst und verfeinert
worden ist [87]. Die Familie der Frank-Kasper-Approximanten steht, wie bereits erwähnt,
in direktem Zusammenhang mit einem Satz kanonischer Zell-Parkettierungen, welche
mit Atomen dekoriert sind. Die logische Folge dieser Tatsache ist, dass nachdem die
Dekoration der fundamentalen Zellen A, B, C und D mit Atomen einmal bestimmt ist, die
Struktur jedes Approximanten vorhergesagt werden kann.
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Tab. 4.2.10: Stabilität der Phasen im ternären Al-Mg-Zn System bei 0 K auf der Grundlage von
Gesamtenergie-DFT-Berechnungen, ohne die Familie der Bergman-Phasen. H ist die Bildungsenthalpie in
meV/Atom. Die Linie trennt binäre und ternäre Phasen.
H [meV/atom] Al Mg Zn Phase
-38.3 41,4 58,6 0,0 Mg17Al12, cI58
-31.6 61,1 38,9 0,0 Mg2Al3, β′1 mC586
-31.8 60,8 39,2 0,0 Mg2Al3, β′2 hR879 2
-61.1 0,0 76,1 23,9 Mg54Ag17, oI142
-125.8 0,0 45,7 54,3 Mg21Zn25, hR92
-142.6 0,0 33,3 66,7 MgZn2, hP12
-74.7 0,0 15,7 84,3 Mg2Zn11 a
-135.3 2,6 37,7 59,7 τd, oI308
-106.5 10,5 50,0 39,5 Φ1, oP152
-99.6 15,8 50,0 34,2 Φ2, mP152
-90.6 21,1 50,0 28,9 Φ3, mP152
a Eine dreifache Überstruktur von cP39 Mg2Zn11.
Die Dekoration für das Al-Mg-Zn System kann am besten durch das Henley-Elser-Modell
erfolgen. Zusätzlich kann man noch eine Ausordnung der Al/Zn-Lagen festlegen, nach der
die Lagen mit kleinen Voronoi-Zellen mit Al oder Zn besetzt sind, wobei Al-Atome die
Ecken der Rhomboeder-Parkettierung dekorieren und die Zn-Atome die Lagen auf den
Kantenmitten (siehe Anhang, Tab. A.4.4). Schon auf dieser Stufe sind die Cluster-Zentren
(die Ecken der CCT-Parkettierung) eine Ausnahme von der Regel, da sie den experimen-
tellen Daten zufolge leer sind. Weitere Abweichungen von der Dekoration treten in den
äußeren Clusterschalen auf. Es wurde ein detaillierter Vergleich des Dekorationsmodells
mit dem anhand der Röntgendaten verfeinerten Modells des 2/1-Approximanten angestellt.
Zu der Dekoration der größeren orthorhombischen 3/2-2/1-2/1-Struktur [130], die alle vier
kanonischen Zell-Kacheln enthält sowie zum 1/1-Approximanten soll hier nichts ausgesagt
werden. Während der energetischen Verfeinerung der τ2-Phase, die 676 Atome in der
Einheitszelle enthält, wurden 30 Modellvarianten getestet. Zwei von ihnen wurden als
stabil berechnet, sie werden im Folgenden mit „A“ und „B“ bezeichnet.
Die Berechnungen ergaben, dass sich die CCT-basierten Modelle der 1/1-, 2/1- und 3/2-
2/1-2/1- Approximanten mit großem Abstand gegen alle einbezogenen konkurrierenden
binären und ternären Strukturen als stabil erweisen, wie man in Tabelle 4.2.11 sehen kann.
Um die Bildungsenergie dieser Approximanten relativ zu den anderen konkurrierenden
Phasen zu berücksichtigen, wurde ihre relative Stabilität berechnet, indem sie einzeln in
die Berechnung der konvexen Hülle einbezogen wurden. Die gegenseitige Konkurrenz
zwischen den Approximanten wird an dieser Stelle nicht berücksichtigt. Die erste Spalte
in Tabelle 4.2.11 enthält die relativen Bildungsenergien der Approximanten ∆E als die
Differenz zu den Ebenen der Phasendreiecke der anderen konkurrierenden Phasen aus
Tabelle 4.2.10 (in meV/Atom). Die zweite Spalte ist eine Auflistung der Bildungsenthalpien
(H).
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Die Auftragung der berechneten elektronischen Zustandsdichten (DOS) zeigt für die 1/1-
and 2/1- Approximanten eine leichte Erniedrigung nahe der Fermi-Energie, zusammen mit
einer komplizierten Struktur. Die DOS des 3/2-2/1-2/1-Approximanten weist dagegen eine
tiefe Pseudolücke auf, die genau an der Fermi-Energie zentriert ist. Eine Neuberechnung
der konvexen Hülle unter Einbeziehung aller binären und ternären Strukturen führte bei T
= 0 K zu sechs stabilen Zusammensetzungen in fünf stabilen Phasen, der 3/2-2/1-2/1-, der
2/1- und der 1/1 Approximant, die Φ-Phase mit zwei stabilen Zusammensetzungen und
die τd-Phase (oI308). Das Modell B des 2/1-Approximanten wird geringfügig unstabil mit
0,3 meV/Atom, genauso wie die Al-reichste Version der Φ-Phase (3) mit 0,5 meV/Atom.
Tab. 4.2.11: DFT-Energie der ikosaedrischen Frank-Kasper-Approximanten relativ zu der Ebene der Phasen-
dreiecks definiert durch τd (oI308), Φ und β′-Phase Mg2Al3 (hR293); im Fall des 1/1-Approximanten, ist es
das Phasendreieck τd-β′-Al (cF4).
dE [meV/Atom] H [meV/Atom] Al Mg Zn Phase
-16.9 -117,5 22,5 37,5 40,0 1/1, cI162
-11.3 -125,5 14,3 38,2 47,4 3/2-2/1-2/1, oC1104
-9.3 -120,0 14,8 40,8 44,4 2/1 (A), cP676
-7.7 -121,6 13,0 40,8 46,2 2/1 (B), cP676
Zusätzlich zur chemischen Unordnung bei einer endlichen Temperatur, die hauptsächlich
durch Al/Zn oder Al/Mg Substitutionen hervorgerufen wird35, welche weitgehend unkorre-
liert sind, gibt es einen stark korrelierten Unordnungsmechanismus. Dieser rührt von einem
lokalen Bruch der Inversionssymmetrie innerhalb der B2-Zelle her (zwei B-Zellen, die an
den Z-Flächen miteinander verbunden sind, siehe Abb. 4.2.14a). Die Symmetrie der B2-
Zelle ist 3̄, während das Dekorationsmotiv nur eine dreizählige Symmetrie ohne Inversion
hat. Die Symmetrie der Gesamtstruktur stellt die 3̄-Symmetrie der B2-Zelle wieder her,
indem statistisch zufällig über die zwei möglichen Orientierungen des Dekorationsmotivs
gemittelt wird, was zur exakten Halbbesetzung bestimmter Lagen führt. Diese strikte
Halbbesetzung kann nicht direkt durch das Modell aus den Röntgenbeugungsdaten belegt
werden, sondern ist eine Konsequenz der Struktursymmetrie (Lage M29, und Splitlage
M14a/M14b, siehe Abb. 4.2.14c, e und 4.2.15b, c).
Die Symmetriebrechung hat eine direkte Beziehung zur Dekoration der Rhomboeder-
Kacheln nach Henley und Elser: eine der gemeinsamen Ecken der paarweise auftretenden
flachen Rhomboeder innerhalb der Rhombendodekaeder ist unbesetzt und drei kleine
Zn-Atome auf den Kantenmitten sind durch drei größere Mg-Atome ersetzt, welche näher
zu der unbesetzten Lage an der Ecke rücken, wie in Abbildung A.4.3 im Anhang illustriert.
In der B2-Zelle ist hingegen ein isoliertes OR anzutreffen und es stellt sich heraus, dass
die Dekorationsregeln auch hier zutreffen: eine der Ecken des OR ist leer (M29) und die
benachbarten Zn-Lagen auf den Kantenmitten (M14a) werden mit Mg besetzt (M14b).
35Weniger wahrscheinlich auch Mg/Zn.
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Die leere M29-Lage beeinflusst auch die Dekoration des benachbarten PR, die Lage M5
auf der Kantenmitte (das Modell mit M5 wird hier Modell „A“ genannt) wird durch das
M8-Dreieck ersetzt (das Modell mit M8 wird hier Modell „B“ genannt).
Die Motivvariante „B“ verändert weiterhin die Al-Besetzung der Ecklage M6 zu Mg. Es sei
noch einmal darauf hingewiesen, dass die Modelle A und B zwei unterschiedliche Zustände
mit unterschiedlichen Zusammensetzungen darstellen, für Modell A ist die berechnete
Zusammensetzung Al14,8Mg40,8Zn44,4 und für Modell B Al13,0Mg40,8Zn46,2. Beide Mo-
delle A und B sind, im Rahmen des Fehlers der DFT-Berechnung, bei T = 0 K stabil.
Interessanterweise kann dasselbe symmetriebrechende Motiv auch in der Struktur des
3/2-2/1-2/1-Approximanten gefunden werden [87], wo es entweder zwei statistisch zufällig
verteilte symmetrieerhaltende Orientierungen aufweist oder eine eindeutige Orientierung,
abhängig von den benachbarten kanonischen Kacheln.
Im Folgenden wird besprochen, bis zu welchem Ausmaß diese energieminierenden Konfi-
gurationen mit ihren erweiterten räumlichen Korrelationen in der nach den Röntgenbeu-
gungsdaten verfeinerten Struktur sichtbar sind. Die Informationen zu den Modellen A und
B sind in Tabelle 4.2.12 zusammengefasst, wo die Lagebesetzungen der Modelle A und
B mit den verfeinerten Lagebesetzungen verglichen werden. Da beide Modellvarianten,
A und B, sich mit geringfügig unterschiedlichen Zusammensetzungen auf der konvexen
Hülle der bei T = 0 K stabilen Phasen befinden, ist die τ2-Phase vom Blickpunkt der
Gesamtenergieberechnungen aus wahrscheinlich eine Linienverbindung. Die energetischen
Betrachtungen können deshalb die Wichtung des Anteils an A- und B-Variante nicht
voraussagen.
Die Modelle A und B wurden für T = 0 K optimiert, während die experimentell erhaltene
Struktur einem thermodynamischen Gleichgewicht bei 360 ◦C entspricht, aus dem die
Probe abgeschreckt wurde. Lagen, die bei T = 0 K nur mit Al oder Mg besetzt sind, werden
deswegen bei einer finiten Temperatur einen gewissen Anteil des anderen Elementes
aufnehmen. Im Folgenden werden die berechneten Modelle A und B mit dem verfeinerten
Modell zu verglichen.
Die Lage Mg1a hat nach experimentellen Daten eine Besetzung von 0,5. Das würde
bedeuten, dass die Proben Nr. 21 und 22 nur die Strukturvariante B enthalten (Mg1a ist in
Modell A nicht besetzt). Die Lage M5 wurde im Röntgenbeugungsmodell zu 0,124 Mg +
0,376 Zn verfeinert. In den Modellen A und B existiert eine Wahrscheinlichkeit von 0,5
bis 1, dass M5 mit Zn besetzt ist. Wenn man die Röntgenbeugungsdaten als Zn-Besetzung
von 0,426 interpretieren würde, wäre das immer noch weniger als die vorhergesagte untere
Grenze von 0,5 Zn für ein Modell mit reiner B-Dekoration. Für M8 wurde experimentell
eine Besetzung von 0,260 Al + 0,240 Zn ermittelt, übersetzt eine etwa 0,353 reine Zn-
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Tab. 4.2.12: Vergleich zwischen zwei bei T = 0 K stabilen, DFT-berechneten, Modellen und der expe-
rimentellen, verfeinerten Struktur. Spalten 2 – 4 enthalten experimentelle, verfeinerte Lagebesetzungen,
5 – 7 Besetzungen Al/Mg/Zn für Modell A, 8 – 10 für Modell B. Die nächsten zwei Spaltenpaare sind
Abweichungen von verfeinerten Lageparametern zu den DFT-relaxierten Lageparametern der Modelle A
und B. Die zweite Spalte in jedem Paar ist das quadratische Mittel der Abweichungen (q.m.).
Atom Al Mg Zn Al Mg Zn Al Mg Zn Ueq q.m. Ueq q.m.
Bes. verfeinert Bes. Modell A Bes. Modell B Mod. A [pm2] Mod. B [pm2]
Mg1a 0,000 0,500 0,000 0,0 0,0 0,0 0,0 0,5 0,0 – – 16,5 0,0
Mg1b 0,000 0,500 0,000 0,0 1,0 0,0 0,0 0,5 0,0 12,5 4,0 2,8 0,0
M5 0,000 0,124 0,376 0,0 0,0 1,0 0,0 0,0 0,5 3,8 0,7 5,1 0,0
M6 0,500 0,270 0,230 1,0 0,0 0,0 0,5 0,5 0,0 13,0 0,1 24,5 13,6
M8 0,260 0,000 0,240 0,0 0,0 0,0 0,0 0,0 0,5 – – 9,0 0,0
M9 0,274 0,324 0,402 0,0 1,0 0,0 0,0 0,5 0,5 39,5 0,2 24,8 17,5
M14a 0,000 0,000 0,486 0,0 0,0 0,5 0,0 0,0 0,5 10,2 0,0 10,4 0,0
M14b 0,000 0,514 0,000 0,0 0,5 0,0 0,0 0,5 0,0 21,6 0,0 3,9 0,0
M29 0,000 0,285 0,215 0,5 0,0 0,0 0,5 0,0 0,0 15,2 0,0 3,7 0,0
problematische gemischte Besetzungen
M6 0,500 0,270 0,230 1,0 0,0 0,0 0,5 0,5 0,0 13,0 0,1 24,5 13,6
M18 0,342 0,192 0,466 0,0 0,0 1,0 0,0 0,0 1,0 3,3 0,0 7,1 0,5
M29 0,000 0,285 0,215 0,5 0,0 0,0 0,5 0,0 0,06 15,2 0,0 3,7 0,0
Besetzung. Dies spricht für eine Mischung von A- und B-Modell, da das reine B-Modell
eine Zn-Besetzung von 0,5 erfordern würde.
Nach energetischen Betrachtungen bei T = 0 K ist M6 mit Al oder mit Al/Mg besetzt.
Die Beugungsdaten ergeben eine Besetzung von 0,230 Zn + 0,500 Al + 0,270 Mg. Eine
Besetzung von 0,402 Zn + 0,274 Al + 0,324 Mg wurde experimentell für M9 gefunden,
für das Modell A wird eine Vollbesetzung mit Mg erwartet, für Modell B eine Mg/Zn-
Besetzung von 0,5 + 0,5.
Abgesehen von einigen Unstimmigkeiten sollte sich der größere Anteil der Proben Nr. 21
und 22 im Zustand des Modells B befinden und der kleinere in Zustand des Modells A.
Das heißt, die verfeinerte Struktur ist stärker nach dem Modell B als nach A gewichtet.
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4.3 Primäre Phasenfelder der Mg-reichen Seite des Al-Mg-Zn Sys-
tems und die q-Phase
Die primären Phasenfelder der Φ-Phase sowie der Phasen, die in Richtung niedriger Al-
Gehalte auftauchen sollten, wurden mit Hilfe von Gussproben abgetastet. Abbildung 4.3.1
zeigt eine Übersicht. Die chemische Zusammensetzung (ICP-OES) ist hier zusammen
mit der Liquidusprojektion [45, 76] im Mg-reichen Teil des Systems abgebildet. Die
Zusammensetzungen der Gussproben, die mit ICP-OES bestimmt wurden und die Zusam-
mensetzungen der Phasen, die mit EDXS gemessen wurden (standardlose ZAF-Korrektur),
sind in der Tabelle 4.3.1 aufgeführt. Die Gussproben wurden in 20 Minuten unkontrolliert
von 750 ◦C zu 250 ◦C abgekühlt. Dafür wurde der Ofen einfach ausgeschaltet und die
Ofentür geöffnet. Die Probe kühlte nun unter Beaufsichtigung ab und wurde nachfolgend
bei Erreichen von 250 ◦C in Wasser auf Raumtemperatur abgeschreckt. Eine Ausnahme
bildet die Probe Nr. 8, die im DSC-Apparat kontrolliert mit 5K/min abgekühlt wurde. Der
größte Teil der Phasen liegt in einem Streifen von 61 bis 65 at.% Mg. Laut Liquiduspro-
jektion sollte demnach die τ1-Phase in den meisten Proben als primäre Phase auftauchen.
Für jeweils eine Probe sollte die γ-Phase (Nr.10) beziehungsweise die Φ-Phase (Nr. 8) zu
erwarten sein. In zwei Proben würde man als primäre Phase Mg4Zn7 (Nr. 1 und Nr. 2) und
in drei Proben die Laves-Phase MgZn2 (Nr. 11, Nr. 12 und Nr. 13) erwarten.
Abb. 4.3.1: Zusammensetzungen (ICP-OES) der Gussproben aus Tabelle 4.3.1, auf der Liquidusprojektion
aufgetragen.
Die REM-Rückstreuelektronenbilder der Anschliffe der Gussproben sind in den Abbil-
dungen 4.3.2 und 4.3.3 zu sehen. Die Gussprobe Nr. 1 befindet sich nahe des binären
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Tab. 4.3.1: Ergebnisse der Phasenanalyse für die Gussproben zum Scan der primären Phasenfelder auf der
Mg-reichen Seite des Al-Mg-Zn Systems. Zusammensetzungen sind in at.% angegeben.
Probe Zusammensetzung Beobachtete Beobachtete Zusammensetzung
Nr. ICP-OES & (nom.) Phasen, REM/EDXS Phasen, PXRD Phasen, EDXS
1 Al2,3Mg65,0Zn32,7 (MgZn2), unbek., Mg21Zn25, (Mg) Al2Mg36Zn62 (MgZn2)
(Al2Mg65Zn33) Mg21Zn25,Schmelze Al2Mg41Zn57 (unbek.)
Al3Mg49Zn48 (Mg21Zn25)
2 Al5,0Mg64,0Zn31,0 Mg21Zn25,Schmelze Mg21Zn25, (Mg) Al6Mg51Zn43 (Mg21Zn25)
(Al5Mg64Zn31)
3 Al6,8Mg63,8Zn29,3 q, Schmelze Mg21Zn25, Al14Mg45Zn41 (q)
(Al7Mg64Zn29) (Mg), q Al8Mg52Zn40 (Mg21Zn25)
4 Al8,8Mg64,4Zn26,8 q, Schmelze Mg21Zn25, Al16Mg45Zn39 (q)
(Al9Mg63Zn28) (Mg), q
5 Al11,1Mg64,6Zn24,3 q, Schmelze Mg21Zn25, Al19Mg46Zn35 (q)
(Al11Mg64Zn25) (Mg), q
6 Al13,1Mg65,0Zn21,9 τ1, Φ, Mg21Zn25, Φ, Mg21Zn25, Al19Mg56Zn25 (Φ)
(Al13Mg65Zn22) Schmelze (Mg) Al22Mg46Zn32 (τ1)
(Mg) Al11Mg52Zn37 (Mg21Zn25)
7 Al14,7Mg65,2Zn20,1 τ1, Φ, Al26Mg45Zn30 (τ1)
(Al15Mg65Zn20) Schmelze Al20Mg57Zn23 (Φ)
8 Al15,3Mg67,0Zn17,7 Φ, Schmelze Φ, Mg21Zn25, Al24Mg57Zn19 (Φ)
(Al13Mg68Zn19) (Mg)
9 Al18,1Mg62,5Zn19,4 τ1, Φ, Φ, q, (Mg) Al28Mg45Zn27 (τ1)
(Al18,5Mg62,5Zn19,0) Schmelze Al23Mg57Zn20 (Φ)
10 Al22,3Mg63,9Zn13,8 γ, Φ, γ, Φ, (Mg) Al38Mg57Zn5 (γ)
(Al22Mg65Zn14,0) Schmelze Al27Mg59Zn14 (Φ)
11 Al3,2Mg56,1Zn40,7 Mg21Zn25, MgZn2, Mg21Zn25, Al2Mg52Zn46 (Mg21Zn25)
(Al3,2Mg56Zn40,8) unbekannt, Schmelze MgZn2, (Mg) Al2Mg31Zn67 (MgZn2)
Al4Mg43Zn53 (unbek.)
12 Al4,9Mg56,0Zn39,1 MgZn2, βZn, βZn, Mg21Zn25 Al6Mg46Zn48 (βZn)
(Al5Mg55,5Zn39,5) Mg21Zn25, Schmelze Al3Mg37Zn60 (MgZn2)
Al7Mg53Zn40 (Mg21Zn25)
13 Al6,6Mg54,4Zn39,0 MgZn2, βZn, βZn, Mg21Zn25 Al8Mg43Zn49 (βZn)
(Al7Mg55Zn38) Mg21Zn25, Schmelze Al7Mg51Zn42 (Mg21Zn25)
Al4Mg36Zn60 (MgZn2)
Teilsystems Mg-Zn. Der Al-Gehalt beträgt nur 2,3 at.% Al. Das Gefüge (BSE-Bild) in
Abbildung 4.3.2-1 zeigt Reste einer hellen und damit Zn-reichen Phase. Die Zusammenset-
zung ist laut EDXS Al2Mg36Zn62. und entspricht damit der Laves-Phase MgZn2, die etwas
Al gelöst hat. Aufgrund ihres geringen Anteils in der Probe lässt sich die Laves-Phase
nicht eindeutig im Pulverdiffraktogramm nachweisen. Die Probe Nr. 1 liegt daher im
primären Phasenfeld der Laves-Phase, jedoch nahe der Grenze dieses Feldes. Neben der
Laves-Phase in Probe Nr. 1 ist tritt noch eine an Zn ärmere Phase mit der Zusammenset-
zung Al2Mg41Zn57 (EDXS) auf. Diese Phase bildet sich vermutlich peritektisch aus der
Schmelze und der primär ausgeschiedenen Laves-Phase und kann bisher keiner bekannten
Phase zugerechnet werden. Die beiden Phasen sind umhüllt von der Mg21Zn25-Phase. Das
Gefüge zeigt außerdem ein grobes und ein feines Eutektikum, wahrscheinlich ein binäres
und ein ternäres Eutektikum, an denen Mg21Zn25 und (Mg) beteiligt sind. Diese beiden
Phasen lassen sich mittels Pulverdiffraktometrie eindeutig in den Gussproben nachweisen.
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Abb. 4.3.2: Gefügebilder (SEM/BSE) für die Gussproben Nr. 1 – 6.
Der (Mg)-Mischkristall zeigt Kornvergrößerung auf der Oberfläche der sekundären Phase.
Die Gussprobe Nr. 2 ist mit ~5 at.% etwas reicher an Al als Probe Nr. 1. Laut Liquiduspro-
jektion sollte diese Probe als primäre Phase Mg4Zn7 aufweisen. Probe Nr. 2 befindet sich
aber auch an der Grenze zum τ1-Feld. Im Gefüge ist Mg21Zn25 die primäre Phase, mit der
Zusammensetzung Al6Mg51Zn43. Des Weiteren lässt sich ein grobes und ein sehr feines
Eutektikum erkennen, an denen (Mg) beteiligt ist.
Die Gussproben Nr. 3, 4 und 5 zeigen als helle primäre Phase die q-Phase. Diese Phase
lässt sich normalerweise besonders gut an ihrer Morphologie erkennen, die in den REM-
SE Bildern in Abbildung 4.3.4 gut sichtbar wird, liegt hier aber dendritisch vor. Die
Zusammensetzung der q-Phase ist Al14Mg45Zn41, Al16Mg45Zn39 und Al19Mg46Zn35 in
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Abb. 4.3.3: Gefügebilder (SEM/BSE) für die Gussproben Nr. 7 – 13.
den jeweiligen Gussproben. Dies deutet auf einen Homogenitätsbereich von ca. 5 at.%
im Al-und Zn-Gehalt bei einem nur gering variierendem Mg-Gehalt hin. Letzterer ist
etwas höher ist als bei der τ2-Phase. Die q-Phase ist von binären Eutektikum aus q und
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(Mg)-Mischkristall umgeben, auf welches ein feines ternäres Eutektikum aus q, (Mg) und
Mg21Zn25 folgt.
Erhöht man den Al-Gehalt auf etwa 13 at.%, so verlässt man schließlich das primäre
Phasenfeld der q-Phase und erreicht das primäre Phasenfeld der τ1-Phase. Die Gussproben
Nr. 6 und Nr. 7 zeigen eine helle τ1-Phase, die peritektisch von Φ-Phase umhüllt ist. Die
Zusammensetzung der τ1-Phase beträgt Al22Mg46Zn32 beziehungsweise Al26Mg45Zn30.
Dies liegt oberhalb des Stabilitätsbereiches der τ2-Phase, die einen maximalen Al-Gehalt
von etwa 20 at.% aufweist. Die Zusammensetzung der Φ-Phase beträgt Al19Mg56Zn25 in
Probe Nr. 6 und Al20Mg57Zn23 in Probe Nr. 7. Hier ist der Mg-Gehalt 2-3 at.% höher als
der im Gleichgewicht bei 360◦C bestimmte. Man kann damit vermuten, dass bei höherer
Temperatur die Breite im Mg-Gehalt der Φ-Phase weiter zunimmt.
Wird der Al-Gehalt weiter vergrößert und auch der Mg-Gehalt, so kommt man wie erwartet
in das primäre Phasenfeld der Φ-Phase. Die Probe Nr. 8 mit einer Zusammensetzung
Al15,3Mg67,0Zn17,7 wurde schon im Kapitel zur Φ-Phase besprochen. Sie enthält Φ als
primäre Phase mit der Zusammensetzung Al24Mg57Zn19, sowie binäres Eutektikum aus Φ
und (Mg)-Mischkristall und ternäres Eutektikum aus Φ, (Mg) und Mg21Zn25. Aus dieser
Probe wurde Kristall 1 zur Bestimmung der Kristallstruktur der Φ-Phase entnommen,
welche im Abschnitt 4.1.3 besprochen worden ist. Das Gefüge in Abbildung 4.3.3-8 ist
jedoch der Zustand, der nach einer DSC-Messung mit einer Heiz-und Kühlrate von 5K/min
entstand.
Die Probe Nr. 9 ist mit 18,5 at.% Al noch reicher an Al, liegt jedoch mit einem Mg-
Gehalt von 61,5 at.% wieder im primären Phasenfeld der τ1-Phase. Die helle τ1-Phase
der Zusammensetzung Al28Mg45Zn27 ist peritektisch umhüllt von der Φ-Phase mit der
Zusammensetzung Al23Mg57Zn20. Im Pulverdiffraktogramm lässt sich außerdem etwas
(Mg) und q-Phase nachweisen, die wieder den binären und ternären Eutektika zuzuordnen
sind.
Die an Al reichste Probe ist Nr. 10 mit der Zusammensetzung Al22,8Mg65,2Zn12,0. Die
primäre Phase ist hier leicht gräulich und dunkler als die sekundäre. Es handelt sich bei
der primären Phase um γ-Phase der Zusammensetzung Al38Mg57Zn5. Sie ist umgeben von
Φ-Phase der Zusammensetzung Al27Mg59Zn14, sowie einem binären Eutektikum aus Φ
und (Mg).
Um das primäre Phasenfeld der unbekannten Phase aus Probe Nr. 1 genauer zu untersuchen,
wurde die Probe Nr. 11 mit der Zusammensetzung Al3,2Mg56,1Zn40,7 präpariert. MgZn2
ist die primäre Phase in Probe Nr. 11 mit der Zusammensetzung Al2Mg31Zn67. Diese
Zusammensetzung ist weit entfernt von einer Gleichgewichtszusammensetzung für MgZn2.
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Im BSE-Bild ist neben dem Eutektikum nur eine weitere, sekundäre, Phase zu erkennen.
Verschiedene Messpunkte im Bereich dieser Phase geben jedoch unterschiedliche Mess-
werte, zum einen eine Zusammensetzung von Al2Mg52Zn46, welche Mg21Zn25 zugeordnet
werden kann und zum anderen Al4Mg43Zn53. Im Pulverdiffraktogramm der Probe Nr. 11
können nur MgZn2, Mg21Zn25 und (Mg) nachgewiesen werden. Ob die Zusammensetzung
Al4Mg43Zn53 ein Meßfehler ist oder der neuen Phase aus Probe Nr. 1 zuzuordnen ist, kann
aus den vorliegenden Daten nicht abgeleitet werden. Aus diesem Grund wurde eine weitere
Gussprobe nahe der vermuteten Zusammensetzung der neuen Phase angefertigt, die im
nächsten Abschnitt besprochen wird.
Die Proben Nr. 12 und Nr. 13 wurden untersucht, um das primäre Phasenfeld einer
weiteren in dieser Arbeit neu entdeckten Phase zu finden. Da sich diese Phase später
als isotyp zur β-Phase des Al-Mg Teilsystems erwies, wurde sie βZn-Phase benannt. Die
Zusammensetzung der Probe Nr. 12 beträgt Al4,9Mg56,0Zn39,1 (Nr. 12) und die der Probe
Nr. 13 beträgt Al6,6Mg54,4Zn39,0 (Nr. 13). Im Gefüge beider Proben ist MgZn2 die primäre
Phase (Al3Mg37Zn60 und Al4Mg36Zn60), die peritektisch umhüllt ist von der βZn-Phase
mit den Zusammensetzungen Al6Mg46Zn48 (Nr. 12) und Al8Mg43Zn44 (Nr. 13). Die βZn-
Phase ist wiederum umgeben von einer feinen eutektischen Struktur, welche Mg21Zn25
und (Mg) enthält. An einigen Stellen hat sich das Eutektikum entmischt, so dass die
Zusammensetzung von Mg21Zn25 bestimmt werden konnte. Diese ist Al7Mg53Zn40 (Nr.
12) und Al7Mg51Zn42 (Nr. 13). Alternativ dazu könnte die Mg21Zn25-Phase auch als
tertiäre Phase peritektisch entstanden sein. Aus den Proben Nr. 12 und Nr. 13 lässt sich
abschätzen, dass das primäre Phasenfeld der β-Phase bei etwa 60 at.% Mg liegen muss.
Das Pulverdiffraktogramm der Probe Nr. 13 weist die Anwesenheit der βZn-Phase nach
und ist im Anhang in Abbildung A.5.2 gezeigt. Die DSC-Messkurve dieser Probe im
Anhang in Abbildung A.5.1 wiedergegeben. Weitere Untersuchungen sind notwendig, um
die primären Phasenfelder von τ236, βZn und der unbekannten Phase aus Probe Nr. 1 besser
zu lokalisieren.
4.3.1 Die quasikristalline Phase q und ihr komplex-reguläres Eutektikum
Die Zusammensetzungen der zur Untersuchung der q-Phase angefertigten Proben (ICP-
OES) und die Zusammensetzungen der Phasen die mit WDXS oder EDXS gemessen
wurden, sind in der Tabelle 4.3.2 aufgeführt. Die Proben Nr. 14 (Al9,7Mg65,6Zn24,7, ICP-
OES) und Nr. 15 (Al12,2Mg70,0Zn17,8, ICP-OES) wurden angefertigt, um Bilder der q-Phase
sowie der komplex-regulären Eutektika der q- und der Φ-Phase aufzunehmen. Die Probe
Nr. 14 ist eine Gussprobe, die Proben Nr. 15, 16 und 17 sind mittels Schmelzzentrifugation
bei präpariert worden. Das Temperaturprogramm für diese Proben beinhaltete zuerst eine
36Falls existent.
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Heizrampe von 4 Stunden zur Aufschmelztemperatur von 750 ◦C, dann ein Plateau von
6 Stunden, eine 1,5-Stunden-Abkühlrampe auf 600 ◦C und schließlich eine längere 90-
Stunden-Rampenzeit bis zur Temperatur eines spezifischen Gleichgewichts, welche für 4
Tage gehalten wurde. Die Temperatur, bei der abzentrifugiert wurde, betrug bei Probe Nr.
15 360 ◦C, bei den Proben Nr. 16 und Nr. 17 340 ◦C. Die Proben Nr. 18, 19 und 20 wurden
mittels Schmelzspinnen hergestellt und 10 Tage bei 360 ◦C wärmebehandelt.
Tab. 4.3.2: Ergebnisse der Phasenanalyse für die Gussproben zum Scan der primären Phasenfelder auf der
Mg-reichen Seite des Al-Mg-Zn Systems. Zusammensetzungen sind in at.% angegeben. EDXS-Werte haben
keine Nachkommastelle, WDXS-Werte eine Nachkommastelle.
Probe Zusammensetzung Beobachtete Beobachtete Zusammensetzung
Nr. ICP-OES & (nom.) Phasen REM/EDXS Phasen mit PXRD Phasen EDXS/WDXS
14 Al9,7Mg65,6Zn24,7 q, q, (Mg), Al18Mg45Zn37 (q)
(Al11Mg64Zn25) Schmelze Mg21Zn25
15 – – Φ, (Mg) –
(Al12Mg70Zn18)
16 – q, Φ, q, Φ, (Mg), Al18,4Mg44,4Zn37,2 (q)
(Al11Mg64Zn25) Schmelze Mg21Zn25 Al17,0Mg53,5Zn29,5 (Φ)
17 – q, (Mg), Mg21Zn25, Al16,5Mg44,0Zn39,5 (q)
(Al10Mg65Zn25) Schmelze (Mg), q, unbek. Al0Mg97Zn3 (Mg)
18 Al15,2Mg43,3Zn41,5 – q, τ2 –
(Al15Mg43Zn42)
19 Al15,9Mg44,0Zn40,1 (q + τ2) q, τ2 Al17Mg43Zn40 (q)
(Al15Mg44Zn41)
20 Al16,5Mg46,2Zn37,3 – q, τ2 –
(Al15Mg44Zn41)
Die Abbildung 4.3.4a – c zeigt Rückstreuelektronenbilder der ikosaedrischen quasikristal-
linen Phase q im Al-Mg-Zn System, aufgenommen an Probe Nr. 14. Das Pulverdiffrakto-
gramm dieser Probe in Abbildung A.5.3 im Anhang zeigt deutlich die Reflexe der q-Phase.
Abbildungen 4.3.4a und b zeigen Kristalle der q-Phase mit der Gestalt eines Pentagondo-
dekaeders, eine typische Wuchsform für ikosaedrische Quasikristalle [131]. In Abbildung
4.3.4c ist ein aufgebrochener Teil der Oberfläche der Probe Nr. 14 zu sehen. Die Dendriten
der q-Phase sind in einem Eutektikum eingebettet, das dem Pulverdiffraktogramm zufolge
aus q-Phase und (Mg) besteht. Die Pentagondodekaeder wachsen aus den Spitzen der
Dendriten heraus. In Abbildung 4.3.4d – f (REM-SE) kann das Phänomen des sogenannten
komplex-regulären Eutektikums beobachtet werden.
Abhängig von diversen Faktoren können Eutektika Mikro- und Nanostrukturen mit ver-
schiedenartigen Geometrien ausbilden. Komplex-reguläre Eutektika gehören zur Klasse
der anomalen Eutektika. Diese können auf zwei Arten von den regulären Eutektika un-
terschieden werden. Der erste Weg führt über die Schmelzentropie (ΔS f us). Die Gibbs-
Schmelzenergie wird folgendermaßen berechnet:
∆G f us = ∆H f us−T∆S f us (4.3.1)
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Am Schmelzpunkt (in diesem Fall der eutektische Punkt Te) ist ∆G f us = 0, so dass
∆S f us = ∆H f us/Te
∆G f us = Te∆S f us−T∆S f us
∆G f us = ∆T ·∆S f us
(4.3.2)
Das ist nur relevant, wenn ΔT , 0 ist, wenn also Unterkühlung auftritt. Mit der uni-
versellen Gaskonstante kann die Schmelzentropie zu einem dimensionslosen Faktor α
normalisiert werden. Die Schmelzentropie kann bei der Kristallisation als ein Maß für
die Oberflächenrauigkeit der wachsenden Phase dienen. Bei einer glatten Oberfläche
ist die Schmelzentropie hoch und für eine raue Oberfläche niedrig, da auf einer glatten
Oberfläche mehr Möglichkeiten für die Umverteilung der Atome bestehen. Glatte Ober-
flächen sind ein Ergebnis des facettierten Wachstums und raue Oberflächen ein Resultat
des diffusen Wachstums von Kristallen. Facettierung hat ihren Ursprung im anisotropen
Wachstum von Kristallen und ist in intermetallischen Phasen viel weiter verbreitet als in
den Mischkristallen, da die Bindung in letzteren einen mehr metallischen und ungerichte-
ten Charakter hat37. Eine generelle Unterscheidung zwischen facettiertem Wachstum und
diffusem Wachstum, zwischen α > 2 bzw. α < 2, ist in [132] diskutiert worden. In einem
Diagramm mit dem Parameter α auf der x-Achse und dem Volumenanteil der Phasen
V f r auf der y-Achse kann eine Unterteilung in reguläre und anomale Eutektika bei α ≈
2,7 erfolgen. Der Existenzbereich für komplex-reguläre Eutektika liegt hier, abhängig
von der Wachstumsgeschwindigkeit, zwischen einem Anteil von 20 und 40 Vol.% an
facettierender Phase [133, 134]. Die zweite Möglichkeit einer Unterscheidung zwischen
regulären und anomalen Eutektika ist ein Diagramm, welches den eutektischen Abstand
λ
38 über der Wachstumsgeschwindigkeit v darstellt [132]. Anomale Eutektika entstehen
eher bei höheren Wachstumsgeschwindigkeiten und größeren eutektischen Abständen
zwischen den zusammen wachsenden Phasen. Die größeren λ-Werte können mit der ani-
sotropen Verzweigung der facettierenden Phase im Eutektikum erklärt werden, d.h. die
Phasen wachsen nicht immer parallel zueinander. Höhere Wachstumsgeschwindigkeit ist
ein Ergebnis von größerer Unterkühlung ΔT. Die Beziehung zwischen λ, v und ΔT wird
durch die Gleichung von Hunt und Jackson [135] hergestellt:
∆T = Kcλv + Kr/λ (4.3.3)
37Der Faktor α kann deswegen per Multiplikation mit einem kristallografischen Anisotropiefaktor ζhkl
erweitert werden, welcher das Verhältnis der Bindungen innerhalb einer wachsenden Oberfläche im
Verhältnis zu allen Bindungen einer gewählten Volumeneinheit darstellt.
38Der Abstand zwischen zwei Lamellen der gleichen Phase.
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Kc und Kr sind hierbei zwei Konstanten, die mit der Diffusion und der Verzweigungs-
krümmung verknüpft sind. Komplex-reguläre Eutektika von Quasikristallen sind schon
beinahe so lange bekannt wie die Quasikristalle selbst. Sie traten zum Beispiel in den
schmelzgesponnenen Spänen einer Al 18 wt.% Mn-Legierung auf [136]. Der Fakt, dass
die komplex-regulären Facetten in Abbildung 4.3.4d – f der Probe 14 frei liegen und nicht
bedeckt sind, ist dem Effekt der Erstarrungsschwindung zu verdanken, welche bei der
Entstehung des restlichen, ternären, Eutektikums auftritt.
Derartige „post mortem“-Bilder der Erstarrung von komplex-regulären Eutektika eines
ikosaedrischen Quasikristalls sind, nach den im Rahmen dieser Arbeit angestellten Recher-
chen bisher unpubliziert. Komplex-reguläre eutektische Strukturen haben manchmal einen
einphasigen kristallinen Kern [137], manchmal aber auch nicht [138]. Abbildung 4.3.4g
und h der Probe Nr. 4 zeigt zwei Hellfeld-Fotografien mit dem optischen Mikroskop. Hier
sind wieder Quasikristall-Pentagondodekaeder und ihre komplex-regulären Analoga zu
sehen.
Die Abbildung 4.3.5 zeigt komplex-reguläre Eutektika der Φ-Phase in den Proben Nr. 8
und Nr. 1539, welche im optischen Mikroskop fotografiert worden sind. Die Bilder im
unteren Teil der Abbildung sind von außen als Hellfeldbilder aufgenommen und die Bilder
im oberen Teil als polierter Querschnitt im polarisierten Licht. Im Querschnitt sind die
kristallinen Kerne der komplex-regulären Strukturen ersichtlich.
Die Proben Nr. 16 und 17, deren Gefügebilder in Abbildung 4.3.6 zu sehen sind stellen
Versuche dar, Kristalle der q-Phase mit Hilfe der Schmelzzentrifugation zu gewinnen. Die
abzentrifugierten Kristalle der Probe Nr. 16 enthalten q-Phase und Φ-Phase, die q-Phase
hat hier die Zusammensetzung Al18,4Mg44,4Zn37,2. Die q-Phase und die Φ-Phase konnten
auch im Pulverdiffraktogramm dieser Probe nachgewiesen werden, welches im Anhang
als Abbildung A.5.4 wiedergegeben ist. Ob die beiden Phasen thermodynamisch stabil
nebeneinander kristallisieren, ist aus den Rückstreuelektronenbildern nicht erkennbar. Die
Verfestigungssimulation nach der Hebelregel sagt bei dieser Zusammensetzung und 345
◦C eine Vierphasenreaktion L + Φ→ q + Mg voraus40.
Im Rückstreuelektronenbild der Probe Nr. 17 sind Kristalle der q-Phase und von (Mg)
zu erkennen. Die q-Phase hat hier die Zusammensetzung Al16,5Mg44,0Zn39,5. Unter dem
optischen Mikroskop ließen sich die Kristalle der intermetallischen Verbindung q aufgrund
ihrer Kantigkeit gut von den runden Kristallen der festen Lösung (Mg) trennen. Die Kris-
talle der q-Phase wurden zermörsert und ein Pulverdiffraktogramm angefertigt, welches
im Anhang als Abbildung A.5.6 zu sehen ist.
39Das gezeigte Probestück ist abzentrifugierte Schmelze unterhalb des Siebes.
40Siehe Abb. 4.1.5d für Probe Nr. 25 aus Tab. 4.1.2.
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Abb. 4.3.4: a)–f): Mikrofotografien der Proben Nr. 14 (Al9,7Mg65,6Zn24,7, ICP-OES) und Nr. 4
Al8,8Mg64,4Zn26,8 (die letzten zwei Bilder, 7 und 8). Die Proben wurden mittels Gussverfestigung prä-
pariert. a)–c): Rückstreuelektronenbilder der quasikristallinen Phase. d)–f): Rückstreuelektronenbilder der
komplex-regulären eutektischen Strukturen mit fünfeckigen Facetten. Bilder g), h): Hellfeldbilder vom
optischen Mikroskop, g): quasikristalline Phase, h): komplex-reguläre eutektische Strukturen der q-Phase.
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Abb. 4.3.5: Bilder eines komplex-regulären Eutektikums der Φ-Phase in den Proben Nr. 8 und Nr. 15. Oben:
Aufnahme mit polarisiertem Licht an Probe Nr. 8 (Al15,3Mg67,0Zn17,7). Unten: Hellfeldaufnahme von Probe
Nr. 15 (Al12,2Mg70,0Zn17,8, ICP-OES). Die Probe Nr. 8 wurde mittels kontrolliertem Abkühlen (5K/min)
erzeugt, die Probe Nr. 15 mittels Schmelzzentrifugation (Wärmebehandlung 360 ◦C, 4 Tage).
Abb. 4.3.6: Gefügebilder der Proben Nr. 16 (Al11Mg64Zn25, nominell), Nr. 17 (Al10Mg65Zn25, nominell)
und Nr. 19 (Al15,9Mg44,0Zn40,1, ICP-OES). Die ersten beiden Proben wurden mittels Schmelzzentrifugation
präpariert, Probe Nr. 19 wurde schmelzgesponnen. Oben: Rückstreuelektronenbilder der abzentrifugierten
Kristalle. Unten links: Hellfeldaufnahme eines abzentrifugierten Kristalls aus Probe Nr. 17 mit fünfecki-
ger Facette. Unten rechts: Rückstreuelektronenbild eines schmelzgesponnen Blättchens der q-Phase. Die
dunkelgrauen Flecken sind durchscheinende Einbettmasse.
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Neben der q-Phase sind aber noch Reflexe einer weiteren, bisher unbekannten Phase zu
erkennen. Ob die herausgelesenen Kristalle der q-Phase nicht einphasig sind oder die
unbekannte Phase in eigenständigen Kristallen vorliegt und welche Zusammensetzung
diese unbekannte Phase hat, kann aus den vorliegenden Daten nicht ausgesagt werden.
Mit den Proben 18, 19 und 20 konnte die q-Phase als Hauptphase mit einer winzigen
Minorität an τ2-Phase mittels Schmelzspinnens hergestellt werden. Das Rückstreuelektro-
nenbild von Probe Nr. 19 zeigt eines der gesponnenen Blättchen. Die q-Phase hat hier die
Zusammensetzung Al17Mg43Zn40 (EDXS). Das Pulverdiffraktogramm von Probe Nr. 19 ist
im Anhang als Abbildung A.5.7 beigefügt. Die Indizierung der Reflexe des ikosaedrischen
Quasikristalls wurden von Takeuchi et al. übernommen [82]. Die 2θ-Werte der Reflexe
verringern sich sich mit höherem Al- und Mg-Gehalt der Proben, wie aus dem Ausschnitt
der übereinandergelegten Pulverdiffraktogramme in Abbildung 4.3.7 ersichtlich ist.
Um die thermodynamische Stabilität der schmelzgesponnenen q-Phase zu überprüfen,
wurden Teile von Probe Nr. 19 bei 330 ◦C und 360 ◦C weitere 21 Tage lang wärmebehandelt.
In den Pulverdiffraktogrammen der beiden wärmebehandelten Probeteile, die im Anhang
in Abbildung A.5.5 gezeigt sind, ist die Intensität der Reflexe der τ2-Phase bei beiden
Temperaturen deutlich gestiegen. Ebenso deutlich ist sind aber auch die Reflexe der q-
Phase noch zu erkennen. Die q-Phase könnte sich entweder sehr langsam in τ2-Phase
zersetzen, es könnte sich aber auch ein Gleichgewicht zwischen beiden Phasen einstellen.
Die Untersuchung zeigt, dass sich die q-Phase in den schmelzgesponnenen Spänen bei
einer Wärmebehandlung bei 330 ◦C zumindest recht langsam zersetzt. Dies steht im klaren
Widerspruch zu der aus der Schmelze abgeschreckten und danach wärmebehandelten
Probe der Zusammensetzung Al16,2Mg45,5Zn38,3 aus dem Abschnitt 4.2.141, die nach einer
Wärmebehandlung bei 360 ◦C über 14 Tage q-Phase enthielt und nach einer zweiten
Wärmebehandlung bei 330 ◦C über 14 Tage nicht mehr.
Bokhonov et al. berichten in [139] von einer reversiblen Umwandlung der q-Phase in
τ2-Phase bei der Aufheizung der in einer Kugelmühle hergestellten und anschließend
bei 380◦C wärmebehandelten Probe der nominellen Zusammensetzung Al15Mg44Zn41
über 340 ◦C hinaus. Die Umwandlung wurde in-situ mit PXRD verfolgt und in der
DSC-Messung wurde ein deutliches Signal mit einem Peak bei 340 ◦C registriert. Dieses
Signal konnte in dieser Arbeit reproduziert werden, in-situ-PXRD wurden jedoch nicht
aufgenommen. In Abbildung 4.3.8 sind zwei Zyklen der DSC-Messung aufgetragen, das
Signal beim Aufheizen hat einen Peak bei 340 ◦C, das Signal beim Abkühlen hat einen Peak
bei 328 ◦C. Das Pulverdiffraktogramm nach den zwei Zyklen zwischen 100 ◦C und 400 ◦C
zeigt neben der q-Phase als Hauptphase einen leichten Anstieg der Intensitäten der Reflexe,
41Dort, Proben Nr. 11 und 26 in den Tabellen 4.2.1 und 4.2.2.
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die für die τ2-Phase spezifisch sind. Aufgrund ihrer Beobachtungen schlossen Bokhonov
et. al auf eine Metastabilität der τ2-Phase bei der Zusammensetzung Al15Mg44Zn41. Im
Abschnitt 4.2.1 dieser Arbeit konnte jedoch gezeigt werden, dass bei 330◦ C die τ2-Phase
und die Φ-Phase die stabilen Verbindungen bei dieser Zusammensetzung sind. Die q-Phase
hat hier womöglich nur einen sehr kleinen Stabilitätsbereich unterhalb von 340 ◦C.
Abb. 4.3.7: Ausschnitte aus den PXRD der Proben Nr. 18 (Al15,2Mg43,3Zn41,5, ICP-OES), 19
(Al15,9Mg44,0Zn40,1) und 20 (Al16,5Mg46,2Zn37,3). Die unterschiedlichen 2 θ-Werte der Reflexe lassen auf
einen von der Zusammensetzung abhängigen Quasigitterparameter ar der q-Phase schließen. Die Indizierung
der Reflexe wurde aus [82] übernommen.
Abb. 4.3.8: Ausschnitt aus der DSC-Messung der Probe Nr. 19. Bei zwei Zyklen zwischen 100 ◦C und 400
◦C konnten deutliche Signale einer Phasenumwandlung bei 340 ◦C beim Aufheizen und bei 328 ◦C beim
Abkühlen beobachtet werden.
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4.4 Neue komplexe intermetallische Verbindungen im Al-Mg-Zn Sys-
tem
Zusammenfassend lässt sich aus den vorläufigen Untersuchungen der Gussproben im
vorangegangenen Abschnitt folgendes schließen. In der Nähe des binären Teilsystems Mg-
Zn bilden sich Phasen, die bisher in der Literatur nicht beschrieben sind. In diesem Teil des
Phasendiagrammes ist die Schmelzkurve, wie in Abbildung 2.3.5 gezeigt, extrem steil. Hier
können sich peritektische Phasen kaskadenartig bilden. Es kann als sicher angenommen
werden, dass zwei der neuen Phasen sich peritektisch aus Schmelze und Laves-Phase
bilden. Die Al-reichere dieser Verbindungen wurde im vorhergehenden Abschnitt bereits
als βZn-Phase eingeführt und die Al-ärmere soll als τd-Phase bezeichnet werden. Beide
Phasen konnten in Gusslegierungen nachgewiesen werden und später auch mit Hilfe der
Schmelzzentrifugation einkristallin hergestellt werden. Der Nachweis der βZn-Phase in
einer Gussprobe erfolgte bereits im vorangegangenen Abschnitt. Für den Nachweis, dass
die τd-Phase Zugang zur Schmelze hat, wurde eine weitere Gussprobe (RB_144) mit
der Zusammensetzung Al3Mg41Zn56 (nominell, Zusammensetzung nach ICP-OES ist
Al2,4Mg39,4Zn58,2) präpariert. Das Rückstreuelektronenbild und das Pulverdiffraktogramm
dieser zusätzlichen Gussprobe sind im Anhang in den Abbildungen A.7.1 und A.7.2 zu
sehen. Im Pulverdiffraktogramm lassen sich die Reflexe der τd-Phase nachweisen. Im
Rückstreuelektronenbild lassen sich als primäre Phase MgZn2, als sekundäre Phase τd und
als tertiäre Phase Mg21Zn25 neben einem Eutektikum unterscheiden.
4.4.1 Phasenanalytische Untersuchungen in der Nähe des binären Teilsystems Mg-
Zn
Für die Gewinnung von Einkristallen der vermuteten neuen Phasen, zur Aufklärung ihrer
Phasenbeziehungen und zum Verständnis ihrer Verfestigung wurden weitere 16 Proben
angefertigt. Die Ergebnisse der Phasenanalyse für alle Legierungen sind in Tabelle 4.4.1
aufgeführt. Gefügebilder (SEM/BSE) der Proben Nr. 1 bis Nr. 16 sind in den Abbildungen
4.4.2 und 4.4.3 gezeigt. Drei der Proben (Nr. 1 – 3 in Tabelle 4.4.1) wurden per Schmelz-
zentrifugation synthetisiert. Das Temperaturprogramm für diese Proben beinhaltete zuerst
eine Heizrampe von 4 Stunden zur Aufschmelztemperatur von 750 ◦C, dann ein Plateau
von 6 Stunden, eine 1,5-Stunden-Abkühlrampe auf 600 ◦C und schließlich eine längere
90-Stunden-Rampenzeit bis zur Temperatur eines spezifischen Gleichgewichts, welche für
4 Tage gehalten wurde. Diese abschließende Temperatur zu Einstellung eines thermody-
namischen Gleichgewichts betrug bei den Proben Nr. 1 und Nr. 2 390 ◦C und bei Probe
Nr. 3 380 ◦C. Die Proben Nr. 4 bis Nr. 16 in Tabelle 4.4.1 wurden aus der Schmelze bei
750 ◦C auf Raumtemperatur abgeschreckt und bei verschiedenen Temperaturen getempert.
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Abb. 4.4.1: a) Isothermer Schnitt des Al-Mg-Zn Phasendiagrammes bei 330 ◦C, welcher die Zusammen-
setzungen (ICP-OES) der einphasigen Proben Nr. 10, 11 und Nr. 13 sowie die Zusammensetzung der
mehrphasigen Proben Nr. 7, 8, 9, 12, 14, 15 und 16 zur Untersuchung der benachbarten Phasenfelder zeigt
(rote Kreise). b) Zusammensetzung der in den Proben Nr. 7 – Nr. 11 und Nr. 13 – Nr. 15 vorgefundenen
Phasen nach WDXS (grüne Dreiecke).
Temperaturen und Zeiten für die Wärmebehandlung waren 370 ◦C und 10 Tage für Probe
Nr. 4, 360 ◦C und 14 Tage für die Proben Nr. 5 und Nr. 6 sowie 330 ◦C und 14 Tage bei
den Proben Nr. 7 bis Nr. 16.
Die Gefüge der durch Zentrifugation erhaltenen Kristalle weisen kleine Mengen der
sekundären Phase Mg21Zn25 auf, sowie feines Eutektikum. Dies sind Rückstände der
Zentrifugationen. Das Gefüge der Probe Nr. 4, die abgeschreckt und getempert wurde,
hat ein phasenreines Aussehen, MgZn2 wurde aber mittels Pulverdiffraktogrammen als
Nebenphase in dieser Proben nachgewiesen.
Die aus den Zusammensetzungen nach WDXS berechneten Molaren Volumina und Mas-
sedichten für alle Proben sowie die gemessenen molaren Volumina und Massedichten
aus den Einkristall-Röntgendaten und die Massedichten, die mit dem Heliumpyknometer
für die Proben Nr. 6 und Nr. 10 gemessen wurden, sind in Tabelle 4.4.5 aufgelistet. Die
berechneten (erwarteten) Atomvolumen sind die mit der Zusammensetzung nach WDXS
gewichteten Summen der Atomvolumen (VAl = 16,5 Å3, VMg = 23,2 Å3, VZn = 15,2 Å3).
Die aus den Pulverdiffraktogrammen ermittelten Gitterparameter der βZn-Phase sind in der
Tabelle 4.4.3 aufgeführt.
Die βZn-Phase bildet sich in einem Bereich von 6 bis 8 at.% Al. Sie weist einen klei-
nen, aber messbaren Homogenitätsbereich auf (Al6,5Mg42,4Zn51,1, Al7,5Mg42,3Zn50,5,
Al7,7Mg40,3Zn52,0 bei 330◦C, Al7,4Mg41,3Zn51,3 bei 360 ◦C und Al6,3Mg42,8Zn50,9 so-
wie Al8,1Mg43,1Zn48,8 bei 390 ◦C). Bei 360 ◦C hat die βZn-Phase in Probe Nr. 5 ein
Zweiphasenfeld mit der τ2-Phase, wie auch bei 330 ◦C in Probe Nr. 7. Die βZn-Phase hat in
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Tab. 4.4.1: Ergebnisse der Phasenanalyse für die Proben Nr. 1 bis Nr. 6. Zusammensetzungen sind in at.%
angegeben. Die Zusammensetzung der Proben Nr. 1 – Nr. 3 wurde nicht mit ICP-OES bestimmt, da Kristalle
und Schmelze zuvor getrennt wurden.
Probe T Zusammensetzung Beobachtetea Beobachtetea Zusammensetzung
Nr. [◦C] ICP-OES & (nom.) Phasen REM Phasen PXRD Phasen WDXS
1 390 – βZn, Mg21Zn25b βZn, Al8,1Mg43,1Zn48,8 (βZn)
(Al7Mg55.5Zn37.5) τ1, Schmelzed Mg21Zn25
2 390 – βZn, Mg21Zn25 βZn, Al6,3Mg42,8Zn50,9 (βZn)
(Al5Mg60.5Zn34.5) Schmelzed Mg21Zn25
3 380 – τd, Mg21Zn25 τd, (Mg), Al2,8Mg42,1Zn55,1 (τd)
(Al3Mg65Zn32) Schmelzed Mg21Zn25
4 370 Al2,5Mg40,4Zn57,1 (λ+ unbek.) λ, MgZn2c, Al2,7Mg41,5Zn55,8 (λ+
(Al3Mg40Zn57) unbekannt unbekannt)
5 360 Al11,1Mg40,4Zn48,5 βZn, τ2 βZn, τ2 Al7,4Mg41,3Zn51,3 (βZn)
(Al12Mg40Zn48) Al13,7Mg40,8Zn45,5 (τ2)
6 360 Al2,6Mg39,9Zn57,5 λ λ Al2,8Mg42,2Zn55,0 (λ)
(Al3Mg40Zn57)
a nach spezifischer Wärmebehandlung, Phasenidentifizierung mit EDXS oder WDXS
b als Phase zu sehen und vermutet, aber Identifizierung durch EDXS/WDXS wurde nicht vorgenommen
c in Spuren
d Rückstände nach der Zentrifugation als Schmelze identifiziert (im Gefüge als Eutektika erkennbar). Mit
Schmelze ist hier die oberhalb des Siebes erstarrte Restschmelze gemeint.
Tab. 4.4.2: Ergebnisse der Phasenanalyse für die Proben Nr. 7 bis Nr. 16. Zusammensetzungen sind in at.%
angegeben.
Probe T Zusammensetzung Beobachtetea Beobachtetea Zusammensetzung
Nr. [◦C] ICP-OES & (nom.) Phasen REM Phasen PXRD Phasen WDXS
7 330 Al11,1Mg41,1Zn47,8 βZn, τ2 βZn, τ2 Al7,1Mg42,3Zn50,6 (βZn)
(Al11,5Mg41Zn47,5) Al14,1Mg41,0Zn44,9 (τ2)
8 330 Al8,7Mg36,9Zn54,4 βZn, MgZn2, βZn, MgZn2, Al7,7Mg40,3Zn52,0 (βZn)
(Al8Mg38Zn54) unbekannt unbekannt Al12,2Mg40,8Zn47,0 unbek.
9 330 Al6,5Mg44,0Zn49,5 βZn, βZn, Al7,2Mg42,3Zn50,5 (βZn)
(Al8Mg44,0Zn48) Mg21Zn25 Mg21Zn25 Al6,6Mg48,5Zn44,9
(Mg21Zn25)
10 330 Al6,5Mg41,1Zn52,3 βZn βZn Al6,5Mg42,4Zn51,1 (βZn)
(Al7Mg41Zn52)
11 330 Al6,0Mg40,3Zn53,7 βZn βZn Al6,9Mg42,0Zn51,1 (βZn)
(Al6Mg40Zn54)
12 330 Al4,7Mg39,8Zn55,5 (βZn + unbek.) βZn, –b
(Al5Mg41Zn54) unbekannt
13 330 Al3,6Mg39,6Zn56,8 λ λ Al3,3Mg41,4Zn55,3 (λ)
(Al3,0Mg40,1Zn56,9)
14 330 Al2,9Mg42,9Zn54,2 λ, λ, Al2,9Mg41,9Zn55,2 (λ)
(Al3Mg44Zn53) Mg21Zn25 Mg21Zn25 Al3,4Mg48,4Zn48,2
(Mg21Zn25)
15 330 Al2,4Mg37,7Zn59,9 λ, MgZn2 λ, MgZn2 Al3,3Mg41,1Zn55,6 (λ)
(Al3Mg38Zn59) Al2,0Mg36,5Zn61,5 (MgZn2)
16 330 Al2,1Mg41,2Zn56,7 (λ + unbek.), λ, unbek., –c
(Al2Mg41Zn57) Mg21Zn25 Mg21Zn25
a nach spezifischer Wärmebehandlung, Phasenidentifizierung mit EDXS oder WDXS
b Zusammensetzung nach EDXS: Al5Mg42Zn53 (βZn + unbekannt)
c Zusammensetzung nach EDXS: Al2Mg41Zn57 (λ+ unbekannt)
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Abb. 4.4.2: Gefüge (SEM/BSE) der Proben Nr. 1 bis Nr. 8. Proben Nr. 1 bis Nr. 3 wurden per Schmelzzentri-
fugation synthetisiert. Die Proben Nr. 4 bis Nr. 8 wurden aus der Schmelze bei 750 ◦C auf Raumtemperatur
abgeschreckt und getempert. Die Temperaturen für die Wärmebehandlung waren 390 ◦C, 380 ◦C, 370 ◦C,
360 ◦C und 330 ◦C. Die schwarzen Flecken im Rückstreuelektronenbild der Probe Nr. 6 sind Löcher.
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Abb. 4.4.3: Gefüge (SEM/BSE) der Proben Nr. 9 bis Nr. 16. Die Proben wurden aus der Schmelze bei 750
◦C auf Raumtemperatur abgeschreckt und getempert. Die Temperatur für die Wärmebehandlung war 330 ◦C.
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Probe Nr. 9 bei 330 ◦C ein Zweiphasenfeld mit Mg21Zn25 auf der Mg-reichen Seite und ein
Dreiphasenfeld mit MgZn2 und einer weiteren unbekannten Phase42 der Zusammensetzung
Al12,2Mg40,8Zn47,0 in der Probe Nr. 8. In Probe Nr. 12 konnte mittels PXRD mindestens
ein Zweiphasenfeld der βZn-Phase bei 330 ◦C mit einer bisher unbekannten Phase nach-
gewiesen werden (siehe Abb. A.6.5 im Anhang). Im Rückstreuelektronenbild können die
beiden Phasen wegen des geringen Phasenkontrastes nicht unterschieden werden.
Die τd-Phase bildet sich bei einem Al-Gehalt von 2 bis 3 at.%. Bisher konnten nur Einkris-
talle und Gemenge der τd-Phase mit Hilfe der Schmelzzentrifugation hergestellt werden.
Bei 380 ◦C war die Zusammensetzung Al2,8Mg42,1Zn55,1. Gesamtenergieberechnungen
zeigen, dass diese Phase sehr stabil sein sollte (siehe Abschnitt 4.2.5). Proben nahe der
Zusammensetzung der τd-Phase, die jedoch bei 330 ◦C wärmebehandelt wurden, enthielten
stets eine weitere neue Phase, die hier λ-Phase genannt wird. Die λ-Phase könnte daher
eine Tieftemperaturphase sein oder aber ein extrem kleines Fenster zur Schmelzkurve
aufweisen. Die DSC-Messkurven der Probe Nr. 6, welche einphasige λ-Phase enthält,
ist im Anhang als Abbildung A.8.1 beigefügt. Weitere Untersuchungen sind hier noch
notwendig.
Die λ-Phase hat bei 330 ◦C Zweiphasenfelder mit Mg21Zn25 auf der Mg-reichen Seite
und mit MgZn2 auf der Zn-reichen Seite. Sie weist einen sehr kleinen Homogenitäts-
bereich auf. Bei einer Zusammensetzung Al2,1Mg41,2Zn56,7 hat die λ-Phase dem Pul-
verdiffraktogramm der Probe Nr. 16 zufolge (zu sehen im Anhang in Abb. A.8.2) ein
Dreiphasenfeld mit Mg21Zn25 und einer weiteren bisher unbekannten Phase. Im Rückstreu-
elektronenbild können die beiden Phasen wegen des geringen Phasenkontrastes nicht
unterschieden werden. Die λ-Phase konnte bisher bei 360 ◦C mit der Zusammenset-
zung Al2,8Mg42,2Zn55,0 und bei 330 ◦C mit den Zusammensetzungen Al2,7Mg41,1Zn55,8,
Al3,3Mg41,4Zn55,3, Al3,3Mg41,1Zn55,6 und Al2,9Mg41,9Zn55,2 erhalten werden. Dieser Ho-
mogenitätsbereich liegt nach dem Assessment von Petrov im Zweiphasenfeld Mg21Zn25
und Mg4Zn7. Wie schon berichtet besitzt die Mg21Zn25-Phase eine größere Löslichkeit
für Al (wahrscheinlich bis 9 at.%) als in diesem Phasendiagramm bei 330 ◦C gezeigt.
Dies ermöglicht es der Mg21Zn25-Phase, im Gleichgewicht mit der βZn-Phase zu stehen,
siehe Abbildungen 4.4.1b und 4.4.3-9. Die aus den Pulverdiffraktogrammen ermittelten
Gitterparameter der λ-Phase sind in der Tabelle 4.4.4 aufgeführt.
Die Löslichkeit von Al in Mg4Zn7 ist dagegen beträchtlich kleiner als im Phasendiagramm
nach Petrov. Sie muss kleiner sein als 2 at.%, da sich sonst die τd- oder die λ-Phase
bilden können. In der Probe Nr. 4, die λ-Phase und MgZn2 enthält, konnte mittels PXRD
eine weitere unbekannte Phase gefunden werden, die aber im REM keinen erkennbaren
42Das Reflexmuster dieser Phase ähnelt dem der q-Phase. Es könnte sich hier entweder um einen weiteren,
magnesiumärmeren Phasenbereich der q-Phase oder um einen höheren Approximanten handeln.
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Phasenkontrast zur λ-Phase aufweist. TEM-Untersuchungen legen hier nahe, dass es
sich um eine Stapelmodifikation der λ-Phase handeln könnte (siehe Abschnitt 4.4.3.3).
Die genaue Zusammensetzung sowie kinetische und thermodynamische Stabilität dieser
zusätzlichen neuen Phase sind bisher unklar. Weitere phasenanalytische und strukturelle
Untersuchungen sind bisher noch nicht durchgeführt worden.
Tab. 4.4.3: Gitterparameter a der βZn-Phase, ermittelt aus Pulverdiffraktogrammen von Proben, wärmebehan-
delt bei verschiedenen Temperaturen, mit verschiedenen Zusammensetzungen (WDXS/EDXS). EDXS-Werte
haben keine Nachkommastelle, WDXS-Werte eine Nachkommastelle.
Nr. T [◦C] at.% Al at.% Mg at.% Zn abeob [Å] Phasen
1 390 8,1 43,1 48,8 27,574(1) βZn, Mg21Zn25,τ1, Schmelze
2 390 6,3 42,8 50,9 27,532(1) βZn, Mg21Zn25, Schmelze
5 360 7,5 41,3 51,2 27,453(2) βZn + τ1
7 330 7,1 42,3 50,6 27,494(2) βZn + τ1
8 330 7,8 41,3 51,9 27,412(2) βZn + MgZn2 + unbekannt
9 330 7,2 42,3 50,5 27,493(2) βZn + Mg21Zn25
10 330 6,5 42,4 51,1 27,481(1) βZn
11 330 6,9 42,0 51,1 27,483(2) βZn
12 330 5 42 53 27,480(4) βZn + unbekannt
Tab. 4.4.4: Gitterparameter a und c der λ-Phase, ermittelt aus Pulverdiffraktogrammen von Proben, wär-
mebehandelt bei verschiedenen Temperaturen, mit verschiedenen Zusammensetzungen (WDXS/EDXS).
EDXS-Werte haben keine Nachkommastelle, WDXS-Werte eine Nachkommastelle.
Nr. T [◦C] at.% Al at.% Mg at.% Zn abeob [Å] cbeob [Å] Phasen
4 370 2,7 41,5 55,8 22,55(2) 59,50(5) λ+ unbekannt
6 360 2,8 42,2 55,0 22,55(1) 59,50(2) λ
13 330 3,3 41,4 55,3 22,54(2) 59,47(6) λ
14 330 2,9 41,9 55,2 22,55(1) 59,50(2) λ+ Mg21Zn25
15 330 3,3 42,2 42,0 22,53(2) 59,37(6) λ+ MgZn2
16 330 2 41 57 22,547(3) 59,51(1) λ+ unbekannt
Tab. 4.4.5: Berechnete Molare Volumina und Massedichten aus WDXS-Zusammensetzungen der Proben Nr.
1 bis Nr. 4, Nr. 6 und Nr. 10, gemessene Molare Volumina und Massedichten aus Einkristall-Röntgendaten der










Nr. [Å3 ] [Å3 ] [cm3mol−1] [cm3mol−1] [g/cm3] [g/cm3]
1 18,75 17,99 11,30 10,83 3,94 4,09
2 18,71 17,89 11,27 10,77 4,03 4,21
3 18,60 17,62 11,21 10,61 4,19 4,45
4 18,56 17,88 11,18 10,78 4,23 4,44
6 18,61 17,801) 11,22 10,721) 4,19 4,533(4)2)
10 18,68 17,771) 11,26 10,691) 4,04 4,357(6)2)
1) aus Zellparametern mit Röntgen-Pulverdaten;
2) gemessen mit dem Helium-Pyknometer.
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4.4.2 Physikalische Eigenschaften
Für die βZn-Phase (Probe Nr. 2) wurde der spezifische elektrische Widerstand zwischen 4
K und 320 K bestimmt. Der spezifische elektrische Widerstand ρ(T) und der normalisierte
spezifische elektrische Widerstand sind in den Diagrammen der Abbildung 4.4.4 über der
Temperatur in K aufgetragen. Bis etwa 150 K ist eine positive Temperaturabhängigkeit
und damit metallisches Verhalten zu beobachten. Ab etwa 150 K geht der Verlauf des
elektrischen Widerstandes in ein Plateau über und wird ab 211,5 K sogar negativ. Damit
ist der Verlauf unterschiedlich von dem der binären βAl-Phase, der zwar auch nur eine
geringfügige, aber durchgehend positive Temperaturabhängigkeit zeigt [140].
Abb. 4.4.4: Oben: Spezifischer Widerstand der βZn-Phase, gemessen an einphasigem Probestück aus Probe
Nr. 2 aus Tabelle 4.4.1. Unten: Selbe Probe, aber Widerstand wurde auf 300 K normiert.
Dieser Unterschied folgt genau dem Widerstandsverhalten, wie es in [141] (dort, Kapitel
15) von Mizutani für schwach paramagnetische oder diamagnetische amorphe Legierungen
und Quasikristalle beschrieben ist. Der Übergang in eine teilweise negative Temperatur-
abhängigkeit soll demnach oberhalb eines maximalen Widerstandes von 0,5 – 0,6 μΩm
(zwischen 4 K und 300 K) erfolgen, welcher im Fall der βAl-Phase unterschritten und im
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Fall der βZn-Phase überschritten wird. Die βZn-Phase in Probe Nr. 2 zeigt einen Restwi-
derstand von ρ4K = 1,185 μΩm und bei Raumtemperatur einen spezifischen Widerstand
von ρ300K = 1,230 μΩm. Das bedeutet einen Anstieg von (ρ300K− ρ4K)/ ρ4K = 3,8%.
Für den höchsten Widerstandswert bei 211,5 K ρ211,5K = 1,233 beläuft sich der Anstieg
auf (ρ211,5K− ρ4K)/ ρ4K = 4,1%. Das Probestück aus der abzentrifugierten Probe Nr. 2
bestand aus mehreren zusammengewachsenen Kristallindividuen. Die Abstände zwischen
den Messkontakten waren (Länge/Breite/Höhe) [mm]): 1,6/1,5/1,3. Die Gesamtlänge des
Probestücks betrug 2,9 mm.
4.4.3 Kristallchemie
4.4.3.1 Die βZn-Phase
Die komplexeste Struktur, die bisher im Al-Mg System beschrieben wurde wurde, ist die
der β-Phase mit 1168 Atomen pro Elementarzelle (cF1168, Fd3̄m (Nr. 227)) [26, 70].
Es ist interessant, dass die Struktur der neuen ternären Verbindung in den Proben Nr. 1
(WDXS: Al8,1Mg43,1Zn48,8) und Nr. 2 (WDXS: Al6,3Mg42,8Zn50,9) isotyp zur binären
Mg2Al3 βAl-Phase [26] ist. Der gleiche Strukturtyp existiert also in einer Phase βAl im
Al-Mg Subsystem und in einer anderen ternären, thermodynamisch stabilen Phase βZn nahe
dem Mg-Zn Subsystem. Die kristallografischen Daten, die Details der Datensammlung
und der Strukturverfeinerung für die zwei Einkristalle der βZn-Phase aus den Proben Nr.
1 und Nr. 2 mit voneinander unterschiedlicher Zusammensetzung sind in Tabelle 4.4.6
aufgeführt.
Die Struktur wurde zuerst anhand des Strukturmodells für die Mg2Al3 βAl-Phase von Feu-
erbacher et al. [70] (dort, Tabelle 4-4 für Kristall FZJ−1) verfeinert, welches selbst schon
eine verbesserte Version eines vorangegangenen Strukturmodelles von Samson darstellt
[26]. Deswegen sollen die beiden bereits existierenden Strukturmodelle der βAl-Phase und
das ihrer Tieftemperaturphase, der β′-Phase an dieser Stelle zuerst besprochen werden.
Es wird darauf hingewiesen, dass im Folgenden alle gemischten Besetzungen mit dem
Buchstaben M bezeichnet werden. Im Modell von Feuerbacher et al. [70] wurden die
Split-Lagen Mg11/Al12 und Mg19/Al20 aus Samson’s Modell für die βAl-Phase zusam-
mengeführt und in M11 und M19 umbenannt. Diese zwei Lagen sind daraufhin in [70]
als nur mit Mg besetzt verfeinert worden. Es gibt damit 21 kristallografische Lagen, die
von den anfänglichen 23 in der asymmetrischen Einheit der βAl-Phase Struktur aus dem
Modell von Samson im Modell von Feuerbacher et al. übrig bleiben. Sieben davon (Al1,
Al3, Mg4, Mg15, Al16, Mg17 und Al22) haben geordnete Koordinationspolyeder.
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Tab. 4.4.6: Kristallografische Daten, Details der Datensammlung und Strukturverfeinerung der βZn-Phase an
den Zusammensetzungen Al8,1Mg43,1Zn48,8 (Kristall und Probe Nr. 1) und Al6,3Mg42,8Zn50,9 (Kristall und
Probe Nr. 2), die Einträge in der ICSD haben die Nummern CSD 428070 und CSD 428071
Kristall 1, Probe Nr. 1 Kristall 2, Probe Nr. 2
Kristalldaten
Probenzusammensetzung (WDXS) [at.% ] Al8,1Mg43,1Zn48,8 Al6,3Mg42,8Zn50,9
Verfeinerte Zusammensetzung [at.% ]a Al13,2Mg39,4Zn47,4 Al10,6Mg39,1Zn50,3
Kristallografische Formelb Al7,9Mg42,1Zn47,7 Al6,2Mg41,8Zn49,7
Molare Masse [g/mol] 4309,15 4415,66
Pearson-Symbol, Raumgruppe, Z cF1168, Fd3̄m (227), 12
Elementarzelle [Å] a = 27,5937(9) a = 27,5412(5)
Zellvolumen [Å3] 21010,2 20890,5
Kristallgröße [µm] 40 × 65 × 80 25 × 65 × 100
ρcal [g/cm3] 4,0856 4,2105
μ[mm−1] 16,025 17,011
Datensammlung






θ-Bereich (◦) 2,09 − 34,63 2,09 − 34,68
Bereich in h, k, l -43 < h < 37, -42 < h < 30,
-43 < k < 34, -42 < k < 42,
-43 < l < 43 -42 < l < 42
Reflexe/unabhängige 53591/2231 53195/2205




Goodness-of fit für F2, alle Daten/2σ 1,37/1,20 1,37/1,20
R1/wR2 (F2> 2σ(F2)) 0,0704/0,1043 0,0687/0,1039
R1/wR2, alle Daten 0,1391/0,1245 0,1340/0,1227
Max./Min. Restelektronendichte [e/Å−3] +2,83/-1,71 +2,69/-1,76
a Für eine Diskussion der verfeinerten Zusammensetzungen siehe Text
b Basierend auf WDXS-Daten
Mit Ordnung und Unordnung sollen für die Modelle der βAl-Phase konfigurelle Ordnung
und Unordnung gemeint sein. Die chemische Unordnung der βAl-Phase ist noch nicht
untersucht worden. Um die Diskussion des Strukturmodells der βAl-Phase zu vereinfachen,
kann das Modell von Feuerbacher et al. in zwei Teilmodelle zerlegt werden. Eins davon ist
weitestgehend geordnet und eins stark ungeordnet. Die Erklärung für diese Maßnahme geht
auf die Beschreibung der Unordnung um Mg23 in der βAl-Phase Struktur durch Samson
[26] zurück. Um Mg23 existieren demnach zwei Koordinationspolyeder mit je 50% Wahr-
scheinlichkeit. Einer der zwei Polyeder ist ein ungeordnetes KZ16 Frank-Kasper-Polyeder,
welches aus Al7 und M19 aufgebaut ist. Das andere Koordinationspolyeder ist ein vierfach
überkapptes pentagonales Prisma mit sechs unterschiedlichen Ausrichtungen (KZ14, siehe
Abb. 12 – 17 in [26] und Abb. A.6.2 im Anhang). Mg13 und Al14 in der zweiten ungeord-
neten Koordinationssphäre (~6 Å Radius) sind nach Samson und nach Feuerbacher et al.
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abwechselnd besetzt und Al21 teilweise besetzt. Mg13 ist im Fall des pentagonalen Prismas
besetzt und Al14 im Fall des KZ16-Polyeders als Koordinationspolyeder um Mg23. Al21
in der zweiten Schale der Unordnung um Mg23 ist unbesetzt im Fall des pentagonalen
Prismas und besetzt im Fall des KZ16-Polyeders als Koordinationspolyeder um Mg23. Im
Strukturmodell von Feuerbacher et al. ist M19 in beiden Koordinationspolyedern (KZ14-
und KZ16-Polyeder) um Mg23 präsent, da M19 und M20 vereinigt wurden.
Um nun das weitestgehend geordnete Teilmodell aus dem Gesamtmodell von Feuerbacher
et al. zu erhalten, werden die Atome Al8, Al9, Al10 und Mg13 aus diesem gelöscht und
M19 auf eine idealisierte 32e Wyckoff-Position gesetzt. Das Teilmodell hat nun definierte
Koordinationspolyeder für die übrig bleibenden Lagen außer der von M14, die beide Al21
als Nachbaratome hat (Al21 ist eine symmetriebedingte Split-Lage). Durch Löschen der
Atome Al7, Al14 und Al21 aus dem Gesamtmodell von Feuerbacher et al. gelangt man
zum stark ungeordneten Teilmodell.
Es wurde gezeigt, dass die Mg23 Lage der Struktur der βAl-Phase über Gruppe-Untergruppe-
Beziehung in Relation zu Mg23a und Mg23b in der β′-Phase Struktur steht. Dies ist die
Tieftemperaturphase der βAl-Phase [70] (siehe dort, Tab. 4-9.). Die Lagen Mg23a und
Mg23b besitzen auch zwei unterschiedliche Koordinationspolyeder. Diese sind in Ab-
bildung 4.4.5 veranschaulicht, es sind ein KZ16 und ein KZ15 Frank-Kasper-Polyeder.
Das KZ16 Polyeder um Mg23a aus der Struktur der β′-Phase und das KZ16 Polyeder
um Mg23 aus der βAl-Phase Struktur sind beides Frank-Kasper-Polyeder. Die Lagen der
Eckatome dieser beiden KZ16 Polyeder sind aber nicht alle durch Gruppe-Untergruppe
Beziehungen über die Raumgruppen der beiden Strukturen miteinander verwandt. Das
KZ15 Polyeder um Mg23b aus der β′-Phase Struktur ist ein Frank-Kasper-Polyeder, wäh-
rend das KZ14 Polyeder um Mg23 in der βAl-Phase Struktur auch viereckige Flächen
aufweist. Auch hier stehen die Lagen der Eckatome dieser beiden Polyeder nicht alle durch
Gruppe-Untergruppe Beziehungen miteinander in Relation. Es ist aber möglich, diejenigen
Atome der βAl-Phase Struktur um Mg23 zu verknüpfen, deren Atomlagen über Gruppe-
Untergruppe Beziehungen durchgehend mit denen der β′-Phase Struktur um Mg23a und
Mg23b verwandt sind. Man erhält damit auch ähnliche Koordinationspolyeder. Dann aber
wird der interatomare Abstand zwischen Al8 und M19 mit 1,697 Å um Mg23 zu kurz
(siehe Abb. 4.4.5). Deswegen können die Koordinationspolyeder um Mg23a und Mg23b
der β′-Phase Struktur nicht dieselben wie die um Mg23 in der βAl-Phase Struktur sein und
deren Punktlagen der Eckatome gleichzeitig alle über Gruppe-Untergruppe Beziehungen
miteinander verwandt sein. Statt dessen kann in der Struktur der βAl-Phase Al8 durch Al7
um Mg23 ersetzt werden, um das KZ16 Polyeder zusammen mit M19 zu vervollständigen,
während Al8, Al9, Al10 und M19 für das KZ14 Polyeder übrig bleiben.
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Abb. 4.4.5: a) KZ16 und KZ15 Koordinationspolyeder um Mg23a und Mg23b in der Struktur der β′-
Phase [70]. b) Die hypothetischen verzerrten Gegenstücke in der Struktur der β-Phase um Mg23. Die
kürzesten interatomaren Abstände sind in Å angegeben und als rote Verbindungen markiert. M19 ist hier
auf eine ideale 32e Wyckoff-Position gesetzt. Sämtliche Abstände zu den 96g Splitpositionen sind ebenfalls
nichtphysikalisch.
Eine Analyse der Bindungsabstände von Mg13 mit seinen Nachbaratomen verschafft einen
Einblick in die Anordnung der Atome in der zweiten Koordinationssphäre um Mg23 in
der βAl-Phase Struktur. Der interatomare Abstand zwischen Mg13 und Al7 ist genau so
zu kurz (≈ 2,2 Å) wie der zwischen Mg13 und Al21 (≈ 2,1 Å). Mg13 und Al14 gehören
zu einer Splitlage und haben nur einen Abstand von etwa 0,6 Å. Wenn also das KZ16
Polyeder um Mg23 mit Al7 und M19 dekoriert ist, müssen Al14 und Al21 zusammen mit
ihnen in idealen 50% der zweiten Koordinationssphäre vorhanden sein. Für die anderen
50% werden im Fall des KZ14 Polyeders um Mg23, das mit Al8, Al9, Al10 und M19
dekoriert ist, sowohl Al21 als auch Al14 durch Mg13 ersetzt.
Um zu einen Startmodell für die Verfeinerung der ternären βZn-Phase Struktur zu gelangen,
kann man als erstes alle vollbesetzten Al-Lagen im Modell von Feuerbacher et al. durch
Al/Zn-Lagen ersetzen. In der binären βAl-Phase können M-Lagen nur Al/Mg gemischt
sein, aber in der ternären βZn-Phase sind theoretisch alle drei Möglichkeiten zur Mischung
vorhanden, Al/Zn, Al/Mg und Mg/Zn. Eine Mischbesetzung Al/Mg soll zuerst für die
Struktur der βAl-Phase überprüft werden. Um entscheiden zu können ob Mg vielleicht
Al-Lagen besetzt und umgekehrt, wurde wie oben beschrieben ein weitgehend geordnetes
Modell aus dem Strukturmodell von Feuerbacher et al. generiert. In dem weitgehend geord-
neten Modell ohne Al8, Al9, Al10 und Mg13 konnten nun die Koordinationspolyeder und
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die Voronoi-Zellvolumen geprüft werden. Koordinationszahlen und Voronoi-Zellvolumen
(VCV) für das weitgehend geordnete Modell der βAl-Phase Struktur aus den Röntgendaten
von Kristall FZJ−1 in [70] sind in jeder ersten Reihe von Tabelle 4.4.9 abgedruckt und die
zugehörigen VCV als weisse Dreiecke in Abbildung 4.4.7 markiert. Die Voronoi-Zellen
um die Mg-Lagen sind für die Probe FZJ −1 generell größer als das durchschnittliche
Atomvolumen und die Koordinationspolyeder um diese Lagen haben KZ14, KZ15 oder
KZ16. Wegen des geringen Phasenkontrastes zwischen Al und Mg in der Röntgenbeugung
ist es folgerichtig, die Lagen mit größerem Voronoi-Zellvolumen in der βAl-Phase Struktur
mit Mg zu besetzen und die übrigen Lagen mit kleineren VCV und KZ12 mit Al.
Für die ternäre βZn-Phase kann nun entschieden werden, dass jene vollbesetzten Lagen,
welche in der binären βAl-Phase Struktur Al trugen, in der βZn-Phase Struktur mit Al und
Zn mischbesetzt werden. Das VCV der M11-Lage liegt innerhalb des Bereichs für Mg-
Atome, über dem durchschnittlichen VCV für alle Atome und ihr Koordinationspolyeder
hat KZ15. Das unterstützt die Annahme, dass diese Lage voll mit Mg besetzt ist.
Da die Zn-reiche βZn-Phase eine ternäre Verbindung ist, müssen Randbedingungen ausge-
wählt werden, um eine Verfeinerung möglich zu machen, in der maximal zwei Elemente
eine der nicht vollbesetzten Lagen M7, M8, M9, M10, M19, Mg13, Zn14 und M21 misch-
besetzen können. Zuerst muss das ausgewählte Modell mit vorausberechneten Besetzungen
für die Lagen M7, M8, M9, M10 und M19 in der ersten ungeordneten Koordinationss-
phäre um Mg23 sowie für die Lagen Mg13, Zn14 und M21 in der zweiten und dritten
ungeordneten Koordinationssphäre beschränkt werden, wie aus Tabelle 4.4.8 hervorgeht.
Die Vorausberechnung fußt auf der erwähnten idealen Anordnung zweier unterschiedlicher
Typen von Koordinationspolyedern um Mg23 (erste Koordinationssphäre , ~4 Å Radius)
mit je 50 % Wahrscheinlichkeit für ein KZ14 oder ein KZ16 Polyeder. Die zwei Koordina-
tionspolyeder sind in Abbildung 4.4.6a und d für die ternäre βZn-Phase veranschaulicht.
In Abbildung 4.4.6b und e ist die zweite ungeordnete Koordinationssphäre (~6 Å Radius)
und in Abbildung 4.4.6c und f die dritte ungeordnete Koordinationssphäre (~8 Å Radius)
mit der abwechselnden Besetzung der Split-Lagen Mg13/Zn14 und M21 wiedergegeben.
Abbildungen 4.4.6a, b, c sind dem weitgehend geordneten Teilmodell zuzuordnen und
Abbildungen 4.4.6d, e, f dem ungeordneten Teilmodell. Als zweites musste eine Zuordnung
der Atomsorten für die Lagen M7, M8, M9, Al10 und M21 getroffen werden. Als eine
erste Annahme können diese Al-Lagen aus dem binären Modell in [70] mit Zn gemischt
besetzt werden (Al/Zn). M19 und Mg13 können als drittes allein mit Mg besetzt werden
und Zn14 allein mit Al oder Zn. Ein Test der Beschränkungen und Zuordnungen wurde
folgendermaßen durchgeführt. Obwohl vollbesetzt wurde auch M11 zusätzlich getestet, da
diese Lage einer Split-Lage in Samsons Modell entstammt.
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Abb. 4.4.6: Die drei ungeordneten Koordinationssphären um Mg23 mit 4, 6 und 8 Å Radius in der Struktur
der βZn-Phase. Polyeder a), b), c) gehören zu dem weitestgehend geordneten Teilmodell, Polyeder d), e), f)
zum ungeordneten Teilmodell.
Zu Beginn wurden die Lagen M7, M8, M9, M10, Zn14 und M21 als allein mit Al und
M11, M19 und Mg13 als allein mit Mg besetzt verfeinert, ohne dabei die Besetzungsfak-
toren festzusetzen. Das Ergebnis dieser Verfeinerung ist in Tabelle 4.4.8 aufgelistet. Alle
verfeinerten Besetzungsfaktoren der aufgeführten Lagen außer Al10 und Mg13 erwiesen
sich als größer als ihre berechneten Werte und können deswegen nicht allein mit Mg oder
Al besetzt sein. In einem zweiten Schritt wurden die angeführten Lagen als allein mit Zn
besetzt verfeinert. Alle Besetzungsfaktoren außer Zn14 waren nun kleiner als die berech-
neten Werte und können deswegen nicht allein mit Zn besetzt sein. Als Schlussfolgerung
aus dem Besetzungstest wurden die Lagen M7, M8, M9 und M21 in Tabelle 4.4.8 als mit
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Al und Zn gemischt besetzt verfeinert. Eine Mg/Zn Mischbesetzung kann für diese Lagen
wegen des geringen Phasenkontrastes in der Röntgenbeugung nicht ausgeschlossen werden.
Der geringe Phasenkontrast ist auch der Grund, warum die Zuordnung der Besetzung für
Mg13 mit nur Mg und für Al10 mit nur Al unsicher ist. Für die ternäre βZn-Phase kann eine
gemischte oder vollständige Besetzung mit Zn auf diesen beiden Lagen zumindest nicht
vorliegen, da sonst die Besetzungsfaktoren bei der freien Verfeinerung zu klein werden.
Im ungeordneten Teilmodell ist Mg13 entweder das Zentrum eines KZ14 Frank-Kasper-
Polyeders oder eines KZ15 Polyeders (nicht vom Frank-Kasper-Typ), abhängig von der
Orientierung des überkappten pentagonalen Prismas um Mg23. Dies deutet darauf hin,
dass Mg13 wirklich mit Mg besetzt ist. Die Lagen M11 und M19 wurden letztlich als
Mg/Zn mischbesetzt und Zn14 als nur mit Zn besetzt verfeinert.
In Tabelle 4.4.8 sind auch die berichteten Besetzungsfaktoren der binären βAl-Phase von
Kristall FZJ − 1 in [70] als Vergleich zu aufgeführt. Obwohl diese Werte die einzigen
publizierten neueren Einkristall-Röntgendaten der βAl-Phase sind, stimmen diese Beset-
zungsfaktoren leider weder mit denen der polykristallinen Probe FZJ−2 derselben Quelle
überein noch mit denen von Samson [26].
Die Verfeinerung der Röntgendaten von den Kristallen aus den Proben Nr. 1 und Nr. 2
konvergierte unter den erwähnten vorgenommenen Beschränkungen und Annahmen zu R-
Werten von 0,066 für Kristall Nr. 1 und 0,064 für Kristall Nr. 2. Nach der Verfeinerung der
anisotropen Auslenkungsparameter (anisotropic displacement parameters, ADP) zeigten
mehrere kristallographische Lagen stark anisotrope Ellipsoide der Wahrscheinlichkeits-
dichtefunktion (M8, M10, M19). Es wurde deshalb entschieden, die ADP aller Atome der
ersten Koordinationssphäre um Mg23 zusammen zu verfeinern. Das erhöhte die R-Werte
geringfügig auf 0,070 für Kristall Nr. 1 und 0,069 für Kristall Nr. 2. In einem letzten Test
wurden alle nicht voll besetzten Lagen hinsichtlich ihrer Besetzungsfaktoren und ADP frei
verfeinert, diese Verfeinerung war aber nicht stabil.
Als ein wichtiges Resultat der Verfeinerung kann festgehalten werden, dass 5,3 at.% und
damit 50,5% des Al-Gehalts pro Einheitszelle für Kristall Nr. 1 in der ersten ungeordneten
Koordinationssphäre um Mg23 konzentriert ist. Bei Kristall Nr. 2 sind es 4,9 at.% und
damit 55,7% des Al-Gehalts. Das ist interessant, da M7, M8, M9 und Al10 nur 16,7 %
der Al/Zn mischbesetzten Lagen in der ternären βZn-Phase ausmachen, so dass die erste
Koordinationssphäre um Mg23 besonders Al-reich ist.
Eine Analyse der Voronoi-Zellvolumen für die Kristallstruktur der βZn-Phase anhand der
Röntgendaten der Kristalle Nr. 1 und Nr. 2 wird in jeder zweiten und dritten Zeile von
Tabelle 4.4.9 präsentiert. Die VCV sind zusätzlich als weiße und schwarze Kreise in
Abbildung 4.4.7 in einem Diagramm aufgetragen. Für die Berechnung der Voronoi-Zellen
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Tab. 4.4.7: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für βAl an der Zusam-
mensetzung Mg38,5Al61,5 (FZJ-1 [70], weiße Zeilen) und βZn an der Zusammensetzung Al6,3Mg42,8Zn50,9
(Kristall und Probe Nr. 2, graue Zeilen). Die entsprechenden Daten von Kristall Nr. 1 sind im Anhang als
Tab. A.6.2 hinterlegt.
Atom Wy. x y z Ueq Occ.
Al1 192i 0,0219(1) 0,0898(1) 0,2963(1) 42(1) 1
M1 192i 0,02221(1) 0,09117(1) 0,29418(1) 17,03(5) 0,942(2) Zn + 0,058(2) Al
Al2 96h 0 -0,1346(1) 0,1346(1) 42(1) 1
M2 96h 0 -0,13464(1) 0,13464(1) 16,50(6) 0,944(2) Zn + 0,056(2) Al
Al3 96g 0,0214(1) 0,0214(1) 0,0932(1) 38(1) 1
M3 96g 0,02246(1) 0,02246(1) 0,09132(1) 16,40(6) 0,932(2) Zn + 0,068(2) Al
Mg4 96g -0,0567(1) -0,0567(1) 0,0776(1) 44(1) 1
Mg4 96g -0,05636(2) -0,05636(2) 0,07773(2) 18,1(2) 1
Al5 96g 0,0927(1) 0,0927(1) 0,3636(1) 46(1) 1
M5 96g 0,09211(1) 0,09211(1) 0,36076(1) 17,73(7) 0,841(2) Zn + 0,159(2) Al
Mg6 96g -0,0809(1) -0,0809(1) 0,1894(1) 52(1) 1
Mg6 96g -0,08063(2) -0,08063(2) 0,18766(2) 22,7(2) 1
Al7 96g 0,0924(2) 0,0924(2) 0,5219(2) 44(1) 0,5
M7 96g 0,09327(2) 0,09327(2) 0,52233(3) 29,3(2) 0,228(1) Zn + 0,272(1) Al
Al8 96g 0,0483(3) 0,0483(3) 0,6314(5) 57(6) 0,156(7)
M8 96g 0,04452(4) 0,04452(4) 0,63124(5) 29,3(2) 0,112(1) Zn + 0,138(1) Al
Al9 96g 0,1106(4) 0,1106(4) 0,7309(4) 71(7) 0,147(7)
M9 96g 0,11708(5) 0,11708(5) 0,73432(6) 29,3(2) 0,096(1) Zn + 0,071(1) Al
Al10 96g 0,0845(9) 0,0845(9) 0,5416(7) 119(12) 0,163(8)
Al10 96g 0,0745(1) 0,0745(1) 0,5486(2) 29,3(2) 0,118(1)
M11 96g 0,0085(1) 0,0085(1) 0,3666(1) 62(1) 1 Mg
M11 96g 0,01383(2) 0,01383(2) 0,36531(2) 50,2(2) 0,155(1) Zn + 0,845(1) Mg
Mg13 96g 0,0546(2) 0,0546(2) 0,4626(2) 65(2) 0,5
Mg13 96g 0,05620(9) 0,05620(9) 0,4601(1) 39,0(7) 0,502(2)
Al14 96g 0,0558(2) 0,0558(2) 0,4410(2) 46(1) 0,5
Zn14 96g 0,05884(3) 0,05884(3) 0,44129(3) 19,65(2) 0,498(2)
Mg15 48 f 0,0105(1) -1/8 -1/8 47(1) 1
Mg15 48 f 0,01060(3) -1/8 -1/8 18,0(2) 1
Al16 32e 0,0902(1) 0,0902(1) 0,0902(1) 37(1) 1
M16 32e 0,09097(1) 0,09097(1) 0,09097(1) 16,52(6) 0,948(3) Zn + 0,052(3) Al
Mg17 32e 0,1913(1) 0,1913(1) 0,1913(1) 43(1) 1
Mg17 32e 0,19159(2) 0,19159(2) 0,19159(2) 19,4(1) 1
Mg18 32e 0,2561(1) 0,2561(1) 0,2561(1) 52(1) 1
Mg18 32e 0,25530(2) 0,25530(2) 0,25530(2) 19,3(1) 1
M19 96g 0,3093(9) 0,3093(9) 0,3191(17) 78(13) 0,289(5) Mg
M19 96g 0,31809(3) 0,31809(3) 0,30119(5) 29,3(2) 0,105(1) Zn 0,145(1) Mg
Al21 32e 0,4799(1) 0,4799(1) 0,4799(1) 56(2) 0,5
M21 32e 0,47816(3) 0,47816(3) 0,47816(3) 23,8(2) 0,169(2) Zn + 0,331(2) Al
Al22 16c 0 0 0 38(1) 1
M22 16c 0 0 0 16,05(9) 0,947(3) Zn + 0,053(3) Al
Mg23 8b 3/8 3/8 3/8 43(2) 1
Mg23 8b 3/8 3/8 3/8 16,2(3) 1
wurde das weitgehend geordnete Teilmodell ohne M8, M9, Al10 und Mg13 verwendet.
Die Analyse zeigt, dass die VCV der βZn-Phase Struktur im Vergleich zu den VCV der
βAl-Phase Struktur (Kristall FZJ−1) fast alle kleiner sind, was auf Grund des kleineren
Atomradius von Zn im Vergleich zu Al auch zu erwarten ist. Das VCV von M21 ist jedoch
größer als das von Al21. Der Vergleich der VCV zwischen den Daten der Kristalle Nr. 1
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Abb. 4.4.7: Voronoi-Zellvolumen der Atome des geordneten Teilmodells der βZn-Phase mit der Zusammen-
setzung Al8,1Mg43,1Zn48,8 (Kristall Nr. 1, weiße Kreise) und Al6,3Mg42,8Zn50,9 (Kristall Nr. 2, schwarze
Kreise) und der βAl-Phase der Zusammensetzung Al58,7Mg41,3 (Kristall FZJ − 1, weiße Dreiecke). Die
horizontalen Linien bei 17,8 und 19,6 Å3 geben das durchschnittliche Voronoi-Zellvolumen pro Atom in
Kristall Nr. 1 und Kristall FZJ−1 an, (durchschnittliche VCV für Kristall Nr. 1 und Nr. 2 sind gleich groß).
und Nr. 2 zeigt, dass die VCV des Al-reicheren Kristalls Nr. 1 alle größer sind außer die
der Lagen M21 und Mg23, welche gleich denen von Kristall Nr. 2 sind.
Das Ergebnis der Verfeinerung der βZn-Phase Struktur mit den Daten von Kristall Nr. 2 kann
in Tabelle 4.4.7 direkt mit dem von Kristall FZJ−1 (βAl-Phase) aus [70] verglichen werden.
Der Hauptunterschied der hier präsentierten Verfeinerung der ternären βZn-Phase zum
Modell der binären βAl-Phase von Feuerbacher et al. besteht im Wechsel der Koordinaten
von Mg19 hin zu denen von Al20 aus Samsons Modell der βAl-Phase. Die entsprechenden
Daten von Kristall Nr. 1 sind im Anhang hinterlegt.
Die Unordnung im Strukturtyp der β-Phase weist Ähnlichkeiten zu dem der ternären τ2-
Phase Struktur im Al-Mg-Zn System auf. Dies ist in Abbildung 4.4.8 veranschaulicht. In
beiden Strukturen ist eine symmetrieverknüpfte Split-Lage, die an den gegenüberliegenden
Ecken der kurzen Raumdiagonale eines flachen Rhomboeders (oblate rhombohedron, OR)
liegt, der mit Atomen dekoriert ist, mit Al und Zn mischbesetzt (M21 in der β-Phase
Struktur und M29 in der τ2-Phase Struktur). Die Atome auf der Split-Lage liegen zu
nahe beieinander, um gleichzeitig besetzt zu sein. Statt dessen ist eine dieser Lagen auf
der Ecke des OR leer und die nächstgelegenen Al/Zn-Atome auf den Kantenmitten sind
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Tab. 4.4.8: Besetzungsfaktoren der ungeordneten Koordinationssphären um Mg23 mit einer Atomsorte,
berechnet und frei verfeinert für die binäre βAl-Phase Al58,7Mg41,3 (FZJ-1) und die ternäre (Kristalle und
Proben Nr. 1 und Nr. 2) βZn-Phase.
Besetzung Besetzung Besetzung
Atom Kristall Berechnet nur Al oder nur Mg nur Zn
Al7 FZJ−1 1/2 0,5 Al –
M7 Nr. 1 0,791(2) Al 0,291(1) Zn
Nr. 2 0,861(2) Al 0,318(1) Zn
Al8 FZJ−1 1/4 0,156(7) Al –
M8 Nr. 1 0,429(2) Al 0,175(1) Zn
Nr. 2 0,428(2) Al 0,180(1) Zn
Al9 FZJ−1 1/6 0,147(7) Al –
M9 Nr. 1 0,317(2) Al 0,129(1) Zn
Nr. 2 0,318(1) Al 0,131(1) Zn
Al10 FZJ−1 1/12 0,163(8) Al –
Nr. 1 0,110(2) Al 0,057(1) Zn
Nr. 2 0,107(1) Al 0,055(1) Zn
M11 FZJ−1 1 1 Mg –
Nr. 1 1,273(3) Mg 0,461(1) Zn
Nr. 2 1,278(2) Mg 0,463(1) Zn
Mg13 FZJ−1 1/2 0,5 Mg –
Nr. 1 0,39(2) Mg 0,170(8) Zn
Nr. 2 0,39(2) Mg 0,176(9) Zn
Al14 FZJ−1 1/2 0,5 Al –
Zn14 Nr. 1 1,46(2) Mg 0,509(8) Zn
Nr. 2 1,47(2) Mg 0,508(9) Zn
M19 FZJ−1 1/4 0,289(5) Mg –
Nr. 1 0,412(3) Mg 0,145(9) Zn
Nr. 2 0,434(1) Mg 0,07(1) Zn
Al21 FZJ−1 1/2 0,5 Al –
M21 Nr. 1 0,716(3) Al 0,282(1) Zn
Nr. 2 0,762(3) Al 0,299(1) Zn
durch Mg ersetzt. Diese wechselseitige Anordnung von vier Al/Zn-Atomen auf der einen
Ecke und drei Mg-Atomen auf der anderen Ecke der kurzen Raumdiagonale des OR
ist statistisch in der Struktur verteilt. Dadurch entsteht eine zusätzliche beobachtbare
Split-Lage, M14a/M14b in der Struktur der τ2-Phase und Mg13/Zn14 in der Struktur der
β-Phase. Der Grund dafür ist das Auftreten von isolierten OR mit zu kurzen interatomaren
Abständen für M21 und M29 sowie die Möglichkeit der Ersetzung von vier Al/Zn- mit
drei Mg-Atomen.
Die zwei erwähnten Ecken des OR sind in beiden Strukturtypen von Al/Mg mischbesetzten
und Mg-Lagen eingerahmt, welche ein großes gestrecktes Rhomboeder aufspannen. In der
τ2-Phase Struktur sind diese gestreckten Rhomboeder interstitiell und isoliert zwischen den
größeren rhombischen Triakontaedern [125]. Im Strukturtyp der β-Phase bilden die großen
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Tab. 4.4.9: Koordinationszahl (KZ) und Voronoi-Zellvolumen (VCV) der Atome anhand des weitgehend
geordneten Teilmodells der β-Phase Struktur. Für βAl ist die Zusammensetzung Al58,7Mg41,3 (Kristall
FZJ−1) und für βZn Al8,1Mg43,1Zn48,8 (Kristall Nr. 1) und Al6,3Mg42,8Zn50,9 (Kristall Nr. 2).
Atom Kristall KZ VCV Atom Kristall KZ VCV Atom Kristall KZ VCV
in Å in Å in Å
Al1 FZJ−1 12 18,5 Al7 FZJ−1 12 18,7 Mg18 FZJ−1 14 21,1
M1 Nr. 1 16,5 M7 1 17,3 Mg18 1 19,3
M1 Nr. 2 16,4 M7 2 17,2 Mg18 2 19,2
Al2 FZJ−1 12 17,7 M11 FZJ−1 15 20,6 M19 FZJ−1 14 21,2
M2 Nr. 1 16,0 M11 1 19,1 M19 1 19,9
M2 Nr. 2 15,9 M11 2 19,0 M19 2 19,9
Al3 FZJ−1 12 18,4 Al14 FZJ−1 12 17,8 Al21 FZJ−1 12 16,1
M3 Nr. 1 16,3 M14 1 16,7 M21 1 15,7
M3 Nr. 2 16,2 M14 2 16,6 M21 2 15,7
Mg4 FZJ−1 16 22,1 Mg15 FZJ−1 16 22,3 Al22 FZJ−1 12 18,2
Mg4 Nr. 1 19,9 Mg15 1 20,0 M22 1 16,2
Mg4 Nr. 2 19,7 Mg15 2 19,9 M22 2 16,1
Al5 FZJ−1 12 17,6 Al16 FZJ−1 12 18,1 Mg23 FZJ−1 16 20,7
M5 Nr. 1 15,8 M16 1 16,2 Mg23 1 18,5
M5 Nr. 2 15,7 M16 2 16,1 Mg23 2 18,5
Mg6 FZJ−1 16 22,2 Mg17 FZJ−1 16 22,0
Mg6 Nr. 1 20,3 Mg17 1 19,7
Mg6 Nr. 2 20,2 Mg17 2 19,6
Rhomboeder dreidimensionale verknüpfte Netzwerke. Deswegen gibt es hier nur zwei
Zustände, die die Gesamtstruktur einnehmen kann, da eine statistische Entscheidung für
eine einzige M21-Umgebung alle umliegenden festlegt. Die Mg23-Atome an den Ecken
der langen Raumdiagonale des großen gestreckten Rhomboeders sind in der β-Phase
Struktur das Zentrum für zwei unterschiedlichen Koordinationspolyeder, im Unterschied
zu den Mg30-Atomen der τ2-Phase Struktur, deren Koordinationspolyeder beide KZ16
Frank-Kasper-Polyeder, also überkappte Friauf-Polyeder sind. Dieser Unterschied ist auf
die verschiedenen (lokalen) Symmetrien um Mg23 in der β-Phase Struktur und um Mg30 in
der τ2-Phase Struktur zurückzuführen. Die Struktur der τ2-Phase kann komplett in OR und
PR zerlegt, werden, wobei die meisten OR gepaart innerhalb der RD auftreten und nur vier
isolierte OR pro Elementarzelle vorliegen. Die Struktur der β-Phase hingegen enthält zwar
auch PR und OR, es sind aber hier nur isolierte OR vorzufinden und zusätzlich konfigurell
ungeordnete Bereiche um die überkappten pentagonalen Prismen herum. Die isolierten OR
der Struktur der β-Phase sind tetraedrisch angeordnet und schließen diese ungeordneten
Bereiche ein. Nur jeder zweite OR-Tetraeder enthält ein überkapptes pentagonales Prisma.
Pro Elementarzelle treten 16 isolierte OR in zwei ungeordneten und zwei geordneten
OR-Tetraedern auf. Normiert man die Dichte an isolierten OR, erhält man für die τ2-Phase
3,3 isolierte OR pro 104 Å3 und für die β-Phasen 7,1 (βAl-Phase) und 7,7 (βZn-Phase)
isolierte OR pro 104 Å3.
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Abb. 4.4.8: Große gestreckte Rhomboeder in der Struktur der β-Phase und der τ2-Phase. Das flache Rhom-
boeder, dekoriert nach Henley und Elser mit den kleineren Atomen (unten abgebildet) enthält zwei Atome
mit physikalisch nicht sinnvollen Abständen. Diese sind 2,083 Å (βZn-Phase, Kristall Nr. 2) für die β-Phase
und 2,234 Å für die τ2-Phase. Vier Al/Zn-Atome werden deswegen durch drei größere Mg-Atome ersetzt.
Die grün gefärbten Mg/Zn-Lagen enthalten bei der τ2-Phase teilweise zusätzlich Al.
4.4.3.2 Die τd-Phase, ein dekagonaler Approximant
Ein neuer dekagonaler Approximant vom Frank-Kasper-Typ, des Al-Mg-Zn Systems
enthält nur etwa 3 at.% Al. Man könnte annehmen, dass die Entstehung einer terminalen
festen Lösung hier viel wahrscheinlicher ist als die Bildung einer intermetallischen Phase.
Ein Blick über die ternären intermetallischen Verbindungen zeigt jedoch, dass ternäre
Verbindungen mit einem Gehalt zwischen 0 und 5 at.% für eines der Elemente keine
Seltenheit sind [37]. Die strukturellen Merkmale des Approximanten ähneln denen der
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Tab. 4.4.10: Kristallografische Daten und Daten zur Strukturverfeinerung der τd-Phase, Probe Nr. 3 aus
Tabelle 4.4.1 mit der Zusammensetzung Al2,8Mg42,1Zn55,1, der ICSD-Eintrag hat die Nummer CSD 427342
Kristalldaten
Probenzusammensetzung (WDXS) [at.%] Al2,8Mg42,1Zn55,1
Verfeinerte Zusammensetzung [at.%]a Al7,0Mg37,6Zn55,4
Kristallografische Formelb (Al2,2,Zn32,4)Mg42,4
Molare Masse [g/mol] 3634,3





Zellvolumen [Å3] V = 5427,7










θ-Bereich [◦] 1,59 − 32,42
Bereich in h, k, l -7 < h < 7,
-60 < k < 50,
-37 < l < 37
Reflexe/unabhängige 23234/9465




Goodness-of fit on F2 1,24/1,35
R1/wR2 (F2 > 2σ(F2)) 0,0465/0,0777
R1/wR2 (alle Daten) 0,0695/0,0857
Max./Min. Restelektronendichte [e/Å3] +1,69/-1,45
a Für eine Diskussion der verfeinerten Zusammensetzung siehe Text
b Basierend auf WDXS-Daten
Dy-Mg-Zn τ-Phase, welche bereits mittels Elektronenbeugung untersucht wurde [142]. Die
kristallografischen Daten, Details der Datensammlung und der Strukturverfeinerung sind
in Tabelle 4.4.10 für einen Kristall aus der Probe Nr. 3 aufgelistet. Eine WDXS-Analyse
an der polierten Oberfläche der Probe Nr. 3 ergibt Al2,8Mg42,1Zn55,1.
Die neue Verbindung kristallisiert in der Raumgruppe Imm2 (Nr. 44) mit 308 Atomen
pro Elementarzelle. Es gibt 70 kristallografische Lagen in der asymmetrischen Einheit
der orthorhombischen Einheitszelle. 30 Lagen haben die Koordinationszahlen 14, 15 oder
16. Dies entspricht 37,7 % aller Atome. Die Voronoi-Zellen dieser Lagen sind größer als
das durchschnittliche Atomvolumen. Die 40 übrigen Lagen, die 62,3 % der Atome der
Elementarzelle entsprechen, sind zwölffach koordiniert. Alle Koordinationspolyeder sind
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reguläre Frank-Kasper-Polyeder. Wegen des geringen Phasenkontrastes zwischen Al und
Mg wurde entschieden, die 30 Lagen mit den größeren Voronoi-Zellvolumen mit Mg zu
besetzen und die anderen 40 Lagen als mit Al und Zn mischbesetzt oder als allein mit
Zn besetzt zu verfeinern. Die Al/Zn-Lagen sind in den Tabellen 4.4.11 und 4.4.12 mit
dem Buchstaben M gekennzeichnet. In dieser Tabelle sind die Lageparameter und die
äquivalenten isotropen Auslenkungsparameter der τd-Phase Struktur aus den Röntgendaten
von Kristall Nr. 3 (Probe Nr. 3) aufgeführt. Die längsten und kürzesten interatomaren
Abstände sind in der Tabelle 4.4.13 aufgelistet und die anisotropen Auslenkungsparameter
im Anhang in den Tabellen A.7.1 und A.7.2. Die Summe der Besetzungsfaktoren der 40 M-
Lagen wurde auf 1 festgesetzt und alle Mg-Lagen sind vollbesetzt. Die erwartete Zahl der
Ikosaeder, die mit der Formel von Shoemaker [143] zu N12 = 2 ·N16 + 7/6 ·N15 + 1/3 ·N14 =
192 berechnet wurde, entspricht genau den tatsächlich gefundenen. Die τd-Phase ist also
eine echte Frank-Kasper-Phase.
Wegen Korrelationen zwischen den Besetzungen, die den Al-Gehalt auf 10,3 at.% erhöhten,
wurde Al während der Verfeinerung von den Lagen mit einer Al-Besetzung von kleiner als
5% entfernt. Daraus ergab sich eine verfeinerte Zusammensetzung von Al7,0Mg37,7Zn55,3.
Der verfeinerte Zn-Gehalt von 55,3 at.% ist in guter Übereinstimmung mit dem per WDXS
gemessen Gehalt von 55,1 at.%. Die Abweichung des Al- bzw. Mg-Gehaltes ist auf den
geringen Phasenkontrast zwischen Al und Mg zurückzuführen. Wahrscheinlich ist ein Teil
des Mg statistisch über die mit Al/Zn mischbesetzten Lagen verteilt.
Die Kristallstruktur der τd-Phase lässt sich innerhalb der Elementarzelle in vier Schichten
zerlegen, die entlang der a-Achse gestapelt sind. Zwei der Schichten befinden sich auf
Spiegelebenen, die anderen zwei sind, bezüglich Imm2, unabhängig. Die erste Schicht
befindet sich auf x = 0, besteht aus Al/Zn- und Mg-Atomen und kann mit einer Fünfeck-
Dreieck-Parkettierung beschrieben werden (pentagon-triangle, PT). Die Schicht mit PT-
Parkettierung ist in Abbildung 4.4.9a gezeigt. In dieser Schicht gibt es fünf verschiedene
Sorten von Fünfecken, eins ist nur zu Dreiecken kantenverknüpft und nur zu Fünfecken
eckenverknüpft. Die anderen Fünfecksorten sind zu vier bis einem Dreieck kantenverknüpft
und zu dem Rest mit Fünfecken kantenverknüpft. Es gibt zwei Sorten von Dreiecken, eins
mit drei Kantenverknüpfungen zu Fünfecken und eins mit zwei. Die zweite Schicht hat
nur Al/Zn-Atome und kann mit einer Sechseck-Stern-Rhombus-Parkettierung (hexagon-
star-rhombus, HSR) beschrieben werden. Sie befindet sich zwischen 0,24 < x < 0,26 und
ist nahezu flach. Sechseck- und Stern-Kacheln sind aus der HBS-Parkettierung (hexagon-
boat-star) für dekagonale Quasikristalle und ihre Approximanten bekannt [64, 65, 119].
Die Schicht mit HSR-Parkettierung ist – als schwarze Verbindungen zwischen den Al/Zn-
Atomen an den Ecken der Rhomben und Sechsecke – auf der Elementarzelle entlang
a in Abbildung 4.4.9b veranschaulicht. Die dritte Schicht ist wieder eine mit Fünfeck-
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Tab. 4.4.11: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für die τd-Phase,
Probe Nr. 3 aus Tabelle 4.4.1 mit der Zusammensetzung Al2,8Mg42,1Zn55,1 (WDXS) bzw. Al7,0Mg37,6Zn55,4
(verfeinert).
Atom Wy. x y z Ueq Occ.
M1 8e 0,2407(2) 0,10706(3) 0,23488(5) 16,0(4) 0,790(6) Zn + 0,210(6) Al
M2 8e 0,2483(2) 0,17608(3) 0,09156(5) 17,8(3) 0,828(5) Zn + 0,172(5) Al
M3 8e 0,2514(2) 0,39227(3) 0,26932(5) 19,4(4) 0,924(5) Zn + 0,076(5) Al
M4 8e 0,2519(2) 0,43291(3) 0,46819(5) 16,6(3) 0,775(5) Zn + 0,225(5) Al
M5 8e 0,2525(2) 0,21611(3) 0,29308(5) 15,4(3) 0,763(6) Zn + 0,237(6) Al
M6 8e 0,2537(2) 0,21577(2) 0,47282(5) 14,8(3) 0,844(5) Zn + 0,156(5) Al
Zn7 8e 0,2538(3) 0,39225(3) 0,09012(5) 18,7(3) 1
M8 8e 0,2546(3) 0,10776(3) 0,41210(6) 13,9(4) 0,825(6) Zn + 0,175(6) Al
M9 8e 0,2586(2) 0,32346(3) 0,41292(5) 14,4(3) 0,862(5) Zn + 0,138(5) Al
M10 8e 0,2586(2) 0,28534(3) 0,15029(5) 18,5(3) 0,932(5) Zn + 0,068(5) Al
M11 4d 0 0,03376(4) 0,89568(6) 15,3(4) 0,926(7) Zn + 0,074(7) Al
Mg12 4d 0 0,0397(1) 0,2072(2) 19(1) 1
Mg13 4d 0 0,0398(1) 0,5609(2) 18(1) 1
Zn14 4d 0 0,05360(4) 0,44260(8) 17,5(4) 1
M15 4d 0 0,05417(4) 0,79639(6) 16,3(5) 0,947(7) Zn + 0,053(7) Al
Mg16 4d 0 0,0602(1) 0,0695(2) 19(1) 1
Mg17 4d 0 0,0672(1) 0,6794(2) 19(1) 1
Mg18 4d 0 0,0673(1) 0,3253(2) 17(1) 1
Mg19 4d 0 0,1072(1) 0,8832(2) 16(1) 1
M20 4d 0 0,10771(3) 0,50266(9) 14,2(5) 0,813(7) Zn + 0,187(7) Al
Mg21 4d 0 0,1173(1) 0,1323(2) 17(1) 1
Mg22 4d 0 0,1348(1) 0,0006(2) 17(1) 1
Mg23 4d 0 0,1473(1) 0,6784(2) 19(1) 1
Mg24 4d 0 0,1488(1) 0,3245(2) 16(1) 1
M25 4d 0 0,16185(4) 0,44219(8) 13,3(5) 0,870(7) Zn + 0,130(7) Al
Mg26 4d 0 0,1668(1) 0,8116(2) 17(1) 1
Mg27 4d 0 0,1750(1) 0,5614(2) 16(1) 1
Mg28 4d 0 0,1756(1) 0,2057(2) 18(1) 1
M29 4d 0 0,21544(4) 0,38205(7) 16,0(5) 0,835(7) Zn + 0,165(7) Al
Mg30 4d 0 0,2165(1) 0,0034(2) 19(1) 1
Mg31 4d 0 0,2247(1) 0,7507(2) 19(1) 1
M32 4d 0 0,22995(4) 0,12062(7) 18,6(5) 0,933(7) Al + 0,067(7) Zn
Mg33 4d 0 0,2442(1) 0,8827(2) 19,(1) 1
M34 4d 0 0,24971(5) 0,22076(7) 18,8(4) 0,948(7) Al + 0,052(7) Zn
Mg35 4d 0 0,2559(1) 0,5607(2) 18(1) 1
Zn36 4d 0 0,26975(4) 0,44370(7) 17,7(4) 1
Mg37 4d 0 0,2822(1) 0,3287(2) 17(1) 1
Mg38 4d 0 0,2832(1) 0,6787(2) 21(1) 1
Zn39 4d 0 0,28408(4) 0,06037(6) 18,4(4) 1
M40 4d 0 0,32408(3) 0,50336(7) 14,9(4) 0,902(7) Al + 0,098(7) Zn
Mg41 4d 0 0,3243(1) 0,8841(2) 19(1) 1
Mg42 4d 0 0,3269(1) 0,2346(2) 18(1) 1
M43 4d 0 0,33753(4) 0,76459(7) 18,2(5) 0,845(8) Zn + 0,155(8) Al
Zn44 4d 0 0,33852(4) 0,11922(7) 16,4(4) 1
Mg45 4d 0 0,3514(1) 0,0018(2) 17(1) 1
Dreieck-Parkettierung aus Al/Zn- und Mg-Atomen. Sie ist identisch zur ersten Schicht bei
x = 0, aber bezüglich Imm2 verschoben und ist bei x = 1/2 positioniert. Die vierte Schicht
ist wieder die Schicht mit HSR-Parkettierung aus Al/Zn Atomen und liegt zwischen
0,74 < x < 0,76.
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Tab. 4.4.12: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für die τd-Phase,
Probe Nr. 3 aus Tabelle 4.4.1 mit der Zusammensetzung Al2,8Mg42,1Zn55,1 (WDXS) bzw. Al7,0Mg37,6Zn55,4
(verfeinert), fortgesetzt.
Atom Wy. x y z Ueq Occ.
M46 4d 0 0,35752(4) 0,66419(7) 20,1(5) 0,935(7) Zn + 0,065(7) Al
M47 4d 0 0,35930(4) 0,34148(7) 17,1(5) 0,933(7) Zn + 0,067(7) Al
M48 4d 0 0,37910(4) 0,44134(7) 16,2(4) 0,877(7) Zn + 0,123(7) Al
Mg49 4d 0 0,3903(1) 0,5565(2) 19(1) 1
M50 4d 0 0,39163(4) 0,82478(7) 15,1(5) 0,855(8) Zn + 0,145(8) Al
Zn51 4d 0 0,39287(4) 0,18094(7) 20,2(5) 1
Mg52 4d 0 0,43277(9) 0,0027(2) 16(1) 1
Mg53 4d 0 0,4341(1) 0,6503(2) 22(1) 1
Mg54 4d 0 0,4346(1) 0,3572(2) 17(1) 1
Zn55 4d 0 0,44622(4) 0,11961(7) 17,4(5) 1
M56 4d 0 0,44620(4) 0,76540(7) 17,5(5) 0,897(8) Zn + 0,103(8) Al
Mg57 4d 0 0,4598(1) 0,8835(2) 17(1) 1
Mg58 4d 0 0,4596(1) 0,2373(2) 17(1) 1
M59 4d 0 0,46655(4) 0,54076(7) 16,7(5) 0,760(7) Zn + 0,240(7) Al
M60 4c 0,2439(3) 0 0,11575(7) 18,4(5) 0,721(8) Zn + 0,279(8) Al
Zn61 4c 0,2473(3) 0 0,64951(7) 18,5(5) 1
M62 4c 0,2477(3) 0 0,29474(7) 13,7(5) 0,839(8) Zn + 0,161(8) Al
M63 4c 0,2539(4) 0 0,47254(7) 14,9(4) 0,858(7) Zn + 0,142(7) Al
Zn64 4c 0,2626(2) 0 0,82401(6) 16,5(4) 1
Zn65 2b 0 1/2 0,06022(9) 18,3(6) 1
Mg66 2b 0 1/2 0,4319(2) 16(2) 1
M67 2b 0 1/2 0,70379(9) 17,2(7) 0,74(1) Zn + 0,26(1) Al
Mg68 2a 0 0 0,0006(4) 25(2) 1
M69 2a 0 0 0,3825(1) 14,3(7) 0,82(1) Zn + 0,18(1) Al
Zn70 2a 0 0 0,73581(8) 16,5(6) 1
Tab. 4.4.13: Längste und kürzeste interatomare Abstände für die Struktur der τd-Phase (Probe Nr. 3).
Zentralatom – Nachbaratom Abstand [Å]
Mg – Mg
Mg23 – Mg26 3,506(3)
Mg26 – Mg31 2,804(6)
Mg – Zn/Al,Zn
Mg38 – M5 3,211(2)
Mg21 – M2 2,898(4)
Zn/Al, Zn – Zn/Al, Zn
Zn64 – Zn64 2,760(2)
Zn64 – Zn64 2,495(2)
Die zweidimensionalen Sechseck- und Rhombus-Kacheln (aus den letzteren ist auch die
Stern-Kachel aufgebaut) haben dreidimensionale Gegenstücke, ein hexagonales und ein
rhombisches Prisma. Die Prismen sind in Abbildung 4.4.10a und b zu sehen. Zwischen dem
rhombischen Prisma und dem gestreckten Rhomboeder der Laves-Phasen (Abb. 4.4.10c)
gibt es eine Verbindung, eine weiterer Zusammenhang besteht zwischen dem hexagonalen
Prisma und dem Rhombendodekaeder der zweiten Art [66], der für die Beschreibung der
Approximanten der ikosaedrischen Quasikristalle vom Bergman-Typ benutzt wird. In der
Abbildung 4.4.10d sind beide Zusammenhänge mit lila Verbindungen verdeutlicht. Der
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Abb. 4.4.9: Oben: Schicht mit Fünfeck-Dreieck-Parkettierung aus der Struktur der τd-Phase bei x = 0. Unten:
HSR-Parkettierung aus der Struktur der τd-Phase, zusammen mit der größten fünfzähligen Einheit b) aus
Abbildung 4.4.13.
dekorierte Quader des hexagonalen Prismas, der mit grauen Verbindungen dargestellt ist,
ist eine alternative Elementarzelle des Zr4Al3-Strukturtyps [19, 66].
In Abbildung 4.4.11b und c sind die strukturellen Einheiten, die aus dem Zr4Al3-Strukturtyp
entspringen gezeigt, wobei Abbildung 4.4.11b die zentrale Einheit des Rhombendodeka-
eders der zweiten Art (RD) der Verbindungen vom Bergman-Typ ist. Abbildung 4.4.11c
ist die zentrale Einheit des hexagonalen Prismas aus den geschichteten tdp-Strukturen.
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Abb. 4.4.10: a) Rhomboedrisches Prisma und c) hexagonales Prisma der dekagonalen Approximanten (vom
Frank-Kasper-Typ) mit Henley-Elser-Dekoration. b) Verbindung zum gestreckten Rhomboeder und d) zum
Rhombendodekaeder der zweiten Art nach Roth und Henley [66] als lila Verbindungen. Der RD ist nicht
vollständig, da zwei der Ecken fehlen, an denen das RD-Fragment mit zwei weiteren Fragmenten desselben
Typs verschmolzen ist. Der dekorierte Quader des hexagonalen Prismas (graue Verbindungen) ist eine
unkonventionelle Elementarzelle des Zr4Al3-Strukturtyps [19, 144].
In Abbildung 4.4.11e ist das gestreckte Rhomboeder der Laves-Phasen zu sehen. Das
gestreckte Rhomboeder kann in zwei trigonale Prismen geteilt werden, die als äußere
Einheiten des RD Verwendung finden. In Abbildung 4.4.11f ist das rhombische Prisma der
geschichteten tdp-Strukturen wiedergegeben. Das rhombische Prisma kann auch in zwei
trigonale Prismas zerlegt werden, die diesmal aber die äußeren Einheiten des hexagonalen
Prismas sind.
Die Struktur der τd-Phase kann auch als chemisch verzwillingt und aus den zwei Struk-
turtypen von V2(Co0,57Si0,43)3 und C14 verwachsen beschrieben werden. Die Konzepte
der kristallografischen Scherung, der chemischen Verzwilligung, der Rotation und der
Verwachsung wurden von Andersson zur Beschreibung von tetraedrisch dicht gepackten
(tdp) Strukturen eingeführt [20]. Abbildung 4.4.12 veranschaulicht die Verwandtschaft von
vier tdp-Strukturen. Die Struktur der C-Phase V2(Co0,57Si0,43)3 [145, 146] ist selbst eine
Verwachsung aus den Strukturtypen C14 und Zr4Al3 und enthält als grundlegendes Motiv
ein hexagonales Prisma, welches mit zwei rhombischen Prismen verknüpft ist. Dies ist in
Abbildung 4.4.12a zu sehen. Per Rotation und chemischer Verzwilligung an einer Gleitspie-
gelebene (die Zwillinge sind türkis und gelb gefärbt) kann dieses grundlegende Motiv dazu
benutzt werden, die Struktur der quaternären Phase Al6,24Li20,08Mg11,92Zn61,78 [147] zu
beschreiben43, wie in Abbildung 4.4.12b dargestellt. Chemische Verzwilligung des Motivs
43Die ternäre Phase Na8Au9,8Ga7,2 ist isotyp zu dieser Phase [148].
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Abb. 4.4.11: Strukturelle Einheiten des Zr4Al3-Strukturtyps und des C14-Strukturtyps. a) und d) Elementar-
zellen von Zr4Al3 und MgZn2. b) und e) Einheiten aus den Strukturen der Bergman-Phasen τ1 und τ2 aus dem
System Al-Mg-Zn und (Ga,Zn)67Mg37 [22, 86, 87]. c) und f) Einheiten aus den geschichteten tdp-Strukturen
der Frank-Kasper-Phasen [19].
der C-Phase und Verwachsung mit den rhombischen Prismen des C14-Strukturtyps (lila ge-
färbt) sind die Umwandlungen, die nötig sind um zur Struktur der X-Phase Co30Mn33Si11
[149] zu gelangen (siehe Abb. 4.4.12c). Die Struktur der τd-Phase kann nun ähnlich
durch chemische Verzwilligung und Verwachsung mit den rhombischen Prismen des
C14-Strukturtyps beschrieben werden, wie in Abbildung 4.4.12d dargestellt. Auch die
Mg4Zn7-Phase, deren Struktur in Abbildung 2.3.4 zu sehen ist, zeigt das Motiv der C-Phase,
verwachsen mit rhombischen Prismen.
Fünfzählige Anordnungen von Ikosaedern (sogenannte „Wheel-Cluster“ [120]) haben
einen gemeinsamen Mittelpunkt mit den zweidimensionalen Stern-Kacheln der HSR-
Schichten (siehe Abb. 4.4.9 und 4.4.13a). Die Wheel-Cluster sind in einem rhombischen
Muster mit den Abständen 23.9 Å und 25.7 Å angeordnet. Die fünfzählige Erweiterung des
Wheel-Clusters ist in Abbildung 4.4.13b gezeigt. Zwischen den Wheel-Clustern befindet
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Abb. 4.4.12: Verwandtschaft von vier tdp-Strukturen auf Basis von chemischer Verzwilligung, Verwachsung
und Rotation. a) Struktur von V2(Co0,57Si0,43)3 mit Grundmotiv aus langem Sechseck-Prisma und zwei
rhombischen Prismen b) Rotation und chemische Verzwilligung (Zwillinge sind türkis und gelb gefärbt) des
Motivs in der quaternären Phase Al6,24Li20,08Mg11,92Zn61,78 c) Chemische Verzwilligung und Verwachsung
mit Laves-Phase-Einheiten in der X-Phase (Co30Mn33Si11) d) Chemische Verzwilligung und Verwachsung
mit Laves-Phase-Einheiten in der τd-Phase (Al2,8Mg42,1Zn55,1).
sich in Richtung der a-Achse eine kleinere fünfzählige Einheit aus sich durchdringenden
Ikosaedern (Abb. 4.4.13c).
Die DOS ist für eine chemisch geordnete Kristallstruktur der τd-Phase mit der Zusam-
mensetzung Mg116Zn192 (Mg37,7Zn62,3) berechnet worden. Diese Zusammensetzung ist
binär und liegt etwas außerhalb des Homogenitätsbereiches bei 330 ◦C. Das geordnete
Modell wurde durch Vollbesetzung jeder einzelnen Lage mit dem darauf hauptsächlich
vorkommenden Element erhalten. Die DOS ist in Abbildung 4.4.14 zu sehen, zusammen
mit der berechneten DOS für das Verhalten eines freien Elektronengases. Die sp-Zustände
von Al und Mg verhalten sich in Näherung wie ein freies Elektronengas, mit einer sehr
flachen Pseudolücke am Fermi-Niveau EF . Die Zn-Atome tragen hauptsächlich zum 2 eV
breiten 3d-Band bei etwa −8 eV bei.
134 Neue komplexe intermetallische Verbindungen im Al-Mg-Zn System
Abb. 4.4.13: Fünfzählige Einheiten aus Ikosaedern in der τd-Phase. Einheiten a) und b) sind in der Schicht
mit HSR-Parkettierung zentriert, Einheit c) in der Schicht mit PT-Parkettierung.
Abb. 4.4.14: DOS, berechnet für die chemisch geordnete Kristallstruktur der τd-Phase mit Zusammensetzung
Mg116Zn192 (Mg38Zn62).
4.4.3.3 Die λ-Phase
In einigen intermetallischen Systemen wurden Phasen mit großer hexagonaler Elementar-
zelle in der Nähe von dekagonalen und ikosaedrischen Quasikristallen und deren Appro-
ximanten gefunden [150–153]. Die in Abschnitt 4.4.1 diskutierte λ-Phase ist eine solche
hexagonale Phase. Sie bildet sich bei einer ähnlichen Zusammensetzung wie die τd-Phase,
in der Nähe von Mg4Zn7 bei Zusatz von etwa 3 at.% Al. Bisher ist es unklar, ob die λ-Phase
sich über eine Festphasenreaktion mehrerer Phasen oder über eine Phasenumwandlung der
τd-Phase bildet. Es ist ebenfalls möglich, dass auf Grund eines sehr kleinen Fensters zur
Schmelzfläche eine peritektische Bildung übersehen wurde.
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Am Beginn der Untersuchungen zur λ-Phase stand kein Einkristall zur Verfügung. Daher
konnte das komplexe Pulverdiffraktogramm nicht indiziert werden. Es wurden deshalb
FIB-Schnitte44 aus Probe Nr. 4 mit Hilfe der Elektronenbeugung untersucht. Die Probe Nr.
4 besteht im Wesentlichen aus einer unbekannten Phase, λ-Phase und wenig hexagonaler
Laves-Phase. Nach der Strukturaufklärung der λ-Phase zeigte es sich, dass das Pulver-
diffraktogramm Braggreflexe aufweist, die nicht der C14- bzw. der λ-Phase zugeordnet
werden konnten (siehe Abb. A.8.3). Ausgewählte Elektronenbeugungsaufnahmen der einen
Hauptphase λ sind in Abbildung 4.4.15 gezeigt. Die Braggreflexe der Beugungsaufnahmen
lassen sich hexagonal mit Gitterparametern von a ≈ 22,6 Å und c ≈ 59,5 Å indizieren.
Einige Stellen der Probe zeigten Beugungsmuster, die dem der Hauptphase λ ähnlich
sind, sich jedoch in der Länge der c-Achse unterschieden. Abbildung 4.4.15c zeigt eine
Phase mit a ≈ 22,6 Å und c ≈ 36,8 Å. Die Bezüge zwischen den Gitterkonstanten weisen
auf eine Stapelmodifikation der λ-Phase hin. Bisher ist es nicht gelungen, diese Phase
c ≈ 36,8 Å einphasig herzustellen. Die Proben Nr. 6 und 13 bestehen aus einphasiger
λ-Phase, das Pulverdiffraktogramm von Probe Nr. 13 ist im Anhang in Abbildung A.8.4
zu sehen. Weitere Braggreflexe konnten hier nicht beobachtet werden. Wie im vorherigen
Abschnitt erwähnt, weist die λ-Phase nur einen sehr kleinen Homogenitätsbereich auf. Die
Gitterparameter der λ-Phase aus den Proben Nr. 4, 6 und Nr. 13 bis Nr. 16 sind in Tabelle
4.4.4 aufgeführt.
Ein Einkristall aus Probe Nr. 4 wurde näher untersucht. Die λ-Phase kristallisiert in der
Raumgruppe P63 (Nr. 173) mit 1488 Atomen in der primitiv hexagonalen Elementar-
zelle. Es sind insgesamt 265 kristallografische Lagen in der asymmetrischen Einheit zur
Beschreibung der Struktur notwendig. Der Verfeinerung zufolge ist die λ-Phase pseudo-
zentrosymmetrisch, da ein wesentlicher Teil der Struktur sich gut in der Raumgruppe
P63/m (Nr. 176) beschreiben lässt. Eine Verfeinerung der Atome im Kanalbereich um
die 00z-Achse in dieser Raumgruppe verläuft jedoch unbefriedigend. Ein signifikant bes-
seres Modell konnte in der Raumgruppe P63 erhalten werden. Jedoch sind auch hier
einige Bereiche der Struktur ungeordnet. Die Struktur wurde auf Verzwilligung getestet.
Es zeigen sich aber sowohl in der Verfeinerung als auch in den Beugungsbildern der
Transmissionselektronenmikroskopie der keine Hinweise darauf.
Komplexe intermetallische Verbindungen mit der Raumgruppe P63/m sind aus der Lite-
ratur wohlbekannt. Zwei Beispiele dafür sind λ-Al4Mn und γ-AgMg4 [154, 155]. Beide
Strukturen weisen im Kanalbereich um die 00z-Achse ausgeprägte Unordnung auf, die
sich im Wesentlichen in Form von Substitutionsfehlordnung und Splitatomlagen zeigt. In
beiden Fällen ist die Raumgruppe P63/m für eine Verfeinerung in ausreichender Qualität
genügend. Beide Verbindungen gehören zu den I3-Cluster Verbindungen und unterscheiden
44Focused Ion Beam.
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Abb. 4.4.15: Elektronenbeugungsaufnahme der λ-Phase an einem FIB-Schnitt aus der Probe Nr. 4. a) Entlang
[100], b) entlang [001]. Die Gitterparameter betragen a ≈ 22,6 Å und c ≈ 59,5 Å. c) Elektronenbeugungsauf-
nahme einer weiteren, bisher unbekannten Phase entlang [100]. Diese Phase hat den gleichen Gitterparameter
a wie die λ-Phase aber einen kleineren Gitterparameter c ≈ 36,8 Å.
sich von der λ-Phase im System Al-Mg-Zn, welche mehr den Frank-Kasper-Phasen zuge-
hörig ist. Da bei einer Verfeinerung aller Parameter der Atome in P63 das Verhältnis der
unabhängigen beobachteten Reflexe zu klein wird, wurden alle isotropen Auslenkungspa-
rameter von Atomlagen pseudo-zentrosymmetrischer Natur zur Verfeinerung miteinander
verknüpft (xyz und x̄ȳz̄). Dies führt zu einem Verhältnis 9:1 der Reflexe zu Parameter.
Korrelationen konnten so weitgehend vermieden werden. Die R-Werte (15 – 22%) sowie
auch die der Restelektronendichte (+6,5/-4,1) liegen im Bereich von denen der Verfei-
nerung der τ2-Phase. Das lässt sich darauf zurückführen, dass beide Phasen nicht direkt
aus der Schmelze erhalten worden sind, sondern aus der Wärmebehandlung einer anderen
oder einem Gemisch aus anderen Phasen. Das Strukturmodell der λ-Phase lässt zusätzlich
besonders in der Interpretation des Kanalbereiches um 00z und bei einer Verfeinerung
mit anisotropen Auslenkungsparametern noch Möglichkeiten zur Verbesserung, kann aber
trotzdem als gute Näherung für eine gemittelte Struktur angesehen werden.
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Tab. 4.4.14: Kristalldaten und Daten der Strukturverfeinerung der λ-Phase mit Zusammensetzung
Al2,7Mg41,5Zn55,8 (Probe Nr. 4), der ICSD-Eintrag hat die Nummer CSD 428072
Kristalldaten
Zusammensetzung (WDXS) [at.%] Al2,7Mg41,5Zn55,8
Verfeinerte Zusammensetzung [at.% ]a Al6,2Mg38,1Zn55,7
Kristallografische Formelb (Al20,1Zn308,8)Mg415,1
Molares Gewicht [g/mol] 35220,6
Pearson-Symbol, Raumgruppe, Z hP1488, P63 (173), 2
Elementarzelle [Å] a = 22,5943(7),
c = 59.578(2)
Zellvolumen [Å3] V = 26340,0










θ-Bereich [◦] 1,24 − 25,0
Bereich in h, k, l -22 < h < 26,
-25 < k < 19,
-70 < l < 70
Reflexe/unabhängige 93343/18335




Goodness-of fit on F2 1,86/1,59
R1/wR2 (I > 2σ(I)) 0,1595/0,2253
R1/wR2 (alle Daten) 0,1894/0,2128
Max./Min. Restelektronendichte [e/Å3] +6,48/-4,08
a Für eine Diskussion der verfeinerten Zusammensetzung siehe Text
b Basierend auf WDXS-Daten
Kristalldaten und Daten zur Strukturverfeinerung der λ-Phase für den Kristall aus Probe Nr.
4 sind in Tabelle 4.4.14 aufgeführt. Die röntgenografisch verfeinerte Zusammensetzung
ist Al6,2Mg38,1Zn55,7. Nach WDXS-Analyse ist die Zusammensetzung der λ-Phase in
Probe Nr. 4 Al2,7Mg41,5Zn55,8. Der Zn-Gehalt ist in guter Übereinstimmung, während der
Al-Gehalt etwas zu hoch und der Mg-Gehalt etwas zu niedrig ist. Dies wird wahrschein-
lich wieder verursacht durch den geringen Phasenkontrast zwischen Al und Mg in der
Röntgenbeugung. Die Lageparameter der Atome sowie die äquivalenten Auslenkungspara-
meter und die Besetzungsfaktoren sind in den Tabellen A.8.2 bis A.8.7 aus Platzgründen
aufgelistet.
Tabelle A.8.1 im Anhang listet auf, welche Atome bezüglich der Lagen und der isotro-
pen Auslenkungsparameter miteinander verknüpft wurden. Ein Beispiel ist die Lage M1,
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die mit 89% Zn und 11% Al besetzt ist. Ihre Lageparameter und der isotrope Auslen-
kungsparameter sind in der Raumgruppe P63/m mit den Werten von Zn60 verknüpft. Von
den 265 Lagen werden in P63 daher nur die die isotropen Auslenkungsparameter von
120 Atompaaren und 15 einzelnen Lagen verfeinert. Die Kristallstruktur der λ-Phase ist
in Abbildung 4.4.16 veranschaulicht. Ein Großteil der Struktur kann als Anordnung von
Friauf-Polyederschichten und Fragmenten des Zr4Al3-Strukturtyps beschrieben werden. Es
gibt zwei unterschiedliche Friauf-Polyeder-Schichten, in denen die Friauf-Polyeder wie in
der C36 Laves-Phase angeordnet sind. Diese beiden Typen von hexagonalen Laves-Blöcken
sind in Abbildung 4.4.16 rot und grün gefärbt. Die Ausschnitte aus dem Zr4Al3-Strukturtyp
können sich einpassen, indem weitere Friauf-Polyeder an den Kanten eingefügt werden.
Diese Baueinheiten sind in Abbildung 4.4.16 gelb gekennzeichnet. Durch die Stapelung
solcher Blöcke in der Abfolge Gelb-Grün-Gelb-Rot-Gelb-Grün entlang der c-Achse ent-
stehen Säulen mit Spiegelebenen senkrecht zu c. Diese befänden sich in der Abbildung
4.4.16a auf z ≈ 0,273 und z ≈ 0,773. Jeweils zwei Säulen pro Elementarzelle sind über eine
63-Schraubenachse miteinander verbunden. Dies ist in Abbildung 4.4.16b und c gezeigt. In
Abbildung 4.4.16b sieht man einen Querschnitt (Scheibe) entlang [001], zentriert bei 0,081
≤ z ≤ 0,083 und in Abbildung 4.4.16c einen weiteren solchen Querschnitt, zentriert bei
0,272 ≤ z ≤ 0,274. In den Draufsichten lässt sich erkennen, wie die zusätzlichen, hellblau
dargestellten, Friauf-Polyeder die C36- und die Zr4Al3-Fragmente miteinander verbinden.
Die Kristallstruktur der λ-Phase zeigt in der Kanalregion um 00z konfigurelle Unordnung.
Eine Beschreibung der sich aus der Verfeinerung ergebenden Elektronendichte entlang 00z
ist in Abbildung 4.4.17a wiedergegeben. Eine Interpretation der Elektronendichte führt
zu einer Abfolge von Zn-, Mg- und Al-Lagen mit teilweise physikalisch nicht sinnvollen
Abständen. Beispielsweise ist der Abstand zwischen Al246 und Mg247 nur 1,352 Å.
Solche Lagen sind daher nur teilweise besetzt, unter der Annahme, dass die Summe ihrer
Besetzungsparameter 1 ergibt. Die Abbildung 4.4.17b zeigt eine mögliche Abfolge der
Koordinationspolyeder mit Polyedern der KZ11 bis KZ14. Einige der Lagen auf den
Zentren dieser Polyeder werden als unbesetzt angenommen. Für diese Lagen auf 00z kann
eine nichtperiodische Abfolge angenommen werden.
Letztendlich kommt es zu einer nichtperiodischen Abfolge solcher Polyeder, wobei nur
bestimmte lokale Sequenzen erlaubt sind. Diese Abfolge wird dann in die Elementarzelle
„zurückgefüllt“, so dass sich Elektronendichten mit nichtphysikalischen Abständen ergeben.
Detaillierte Untersuchungen derartiger nicht-periodischer Polyederabfolgen sind für die
Struktur von γ-Mg4Ag angestellt worden. Diese Struktur enthält nur 92 Atome in der
hexagonalen Elementarzelle. Dies und die Qualität des Kristalls erlaubten eine sorgfältige
Analyse, wie sie für die λ-Phase in dieser Arbeit nicht durchgeführt werden konnte.
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Abb. 4.4.16: a) – e) Details der Kristallstruktur der λ-Phase als eine Anordnung zweier Sorten von C36-Typ
Friauf-Polyeder-Schichten (grün und rot) mit Zr4Al3-Typ-Fragmenten (gelb) dazwischen. a) Projektion
entlang etwa [110]. b) und c) Querschnitte entlang [001] auf zwei Ebenen, 0,081 < z < 0,083 und 0,272
< z < 0,274. d) und e) Zwei Arten Zr4Al3-Typ-Fragmente (gelb), modifiziert mit Friauf-Polyedern an den
Kanten. f) Struktur von Zr4Al3.
Die Atome auf 00z sind von Atomen auf den Eckpunkten von Dreiecken umgeben. Die
Mg-Atome in diesen Dreiecken haben (wenn Split-Lagen als 1 gezählt werden) entweder
verzerrte KZ14- oder KZ15-Polyeder als Koordinationspolyeder, wie sie in Abbildung
4.4.17b in blauer und grüner Farbe gezeigt sind. Die Mg-Atome dieser verzerrten KZ14-
oder KZ15-Polyeder wiederum haben fast reguläre Koordinationspolyeder mit KZ14, KZ15
und KZ16, welche in Abbildung 4.4.17c in dunkelblauer, grüner und hellblauer Farbe
dargestellt sind, wobei die KZ16-Polyeder nur als KZ12 Friauf-Polyeder abgebildet sind.
Wenn alle fünfzähligen Anordnungen von Friauf-Polyeder (VF-Polyeder) vervollständigt
sind, ergibt sich Abbildung 4.4.17d. Es ist zu sehen, dass jeweils zwei flächenverknüpfte
VF-Polyeder Fragmente von Buckybällen um M11a und M11b herum bilden. Die λ-Phase
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Abb. 4.4.17: a) Ungeordnete Abfolge von Atomen entlang c, zusammen mit interatomaren Abständen.
b) Zentrale Koordinationspolyeder der ungeordneten Sequenz entlang c. c) Koordinationspolyeder Mg-
Atome der zentralen Koordinationspolyeder, KZ15 grün und KZ14 dunkelblau (erste Polyederschicht). d)
Koordinationspolyeder der Mg-Atome der ersten Polyederschicht, KZ15 grün, KZ14 dunkelblau, KZ16
hellblau (aber dargestellt als KZ12 Friauf-Polyeder). e) Vervollständigung der VF-Polyeder, Auftreten von
flächenverknüpften VF-Polyedern (Buckyball-Fragmente). Zur Übersichtlichkeit sind einige der Friauf-
Polyedern aus d) wieder gelöscht worden.
ist mit der β′-Phase strukturell verwandt, da es hier auch Friauf-Polyedern-Schichten
der C36-Abfolge gibt, sowie die kleineren Fragmente des Zr4Al3-Typs. Die λ-Phase ist
auch mit der μ-Phase Fe7W6(hR13, R3̄m) [19, 156] verwandt, die aus Abfolgen von
Friauf-Polyedern-Schichten und μ-Polyederschichten (Zr4Al3-Typ) besteht.
5 Zusammenfassung
Das System Al-Mg-Zn ist innerhalb der letzten einhundert Jahre intensiv untersucht worden,
da es ein fundamentales System zur Entwicklung technisch wichtiger Leichtmetalllegie-
rungen ist. Zu nennen sind hier vor allem Al- und Mg-Knetlegierungen. Auf Grund der
Bedeutung des ternären Al-Mg-Zn Systems in metallurgischer Hinsicht sind die phasenana-
lytischen Informationen mit Hilfe der Calphad-Methode bereits mehrfach bewertet worden.
Mit der aktuellen Beschreibung des Al-Mg-Zn Phasendiagramms (COST507) steht ein
leistungsfähiges und thermodynamisch schlüssiges Phasendiagramm zur Verfügung. Die
experimentellen Befunde in den Al-, Mg- oder Zn-reichen Gebieten des Phasendiagramms
werden durch dieses gut beschrieben. Unstimmigkeiten existieren jedoch, zum Beispiel
beim Homogenitätsbereich der Φ-Phase. Neben der Φ-Phase sind drei weitere ternäre
Verbindungen im System Al-Mg-Zn bekannt. Sie gehören ebenso wie Φ zur Klasse der
komplexen intermetallischen Verbindungen. Die q-Phase ist eine quasikristalline Verbin-
dung, während τ1 und τ2 Approximanten mit großen Elementarzellen sind. Für diese drei
Verbindungen (q, τ2 und Φ) , die im Al-armen Bereich liegen, gibt es keine ausreichend
genauen experimentellen Daten. Das mit der Calphad-Methode erhaltene Phasendiagramm
bleibt in diesem Bereich des Systems daher spekulativ. Ziel dieser Arbeit war es, aus-
reichend genaue Daten zur Phasenstabilität der ternären Verbindungen zu bestimmen,
um in Zukunft eine bessere Calphad-Beschreibung zu ermöglichen. Zur Bestimmung der
Homogenitätsbereiche wurden im Wesentlichen Methoden der mikrostrukturellen und ther-
moanalytischen Charakterisierung verwendet. Dazu wurden Gefüge von Gusslegierungen
und wärmebehandelten Legierungen mit optischen und elektronenoptischen Methoden (BF,
PL, DIC, SE, BSE) untersucht45. In einigen Fällen wurden Gefüge geätzt, um die Phasen-
kontraste in der optischen Mikroskopie zu erhöhen. Tests ergaben, dass sich die ternären
Verbindungen des Systems Al-Mg-Zn nach Ätzung mit Königswasser beziehungsweise
mit Weinsäure besonders gut unterscheiden lassen.
Die Zusammensetzung der Phasen wurde mit einer Mikrosonde (WDXS) auf ±0,2
at.% bestimmt. Dazu wurden Voruntersuchungen mit Hilfe von EDXS durchgeführt.
An einphasigen Proben ist die Dichte mittels der Helium-Pyknometrie bestimmt worden.
DSC-Messungen wurden verwendet, um Unstimmigkeiten zwischen Experiment und der
Calphad-Beschreibung zu finden. Dazu wurde ein VBA-Macro zur DTA-Simulation auf
Grundlage eines von Boettinger et al. entwickelten Programmes geschrieben.
45Die Zusammensetzung der Legierungen wurde in jedem Fall mit einer ICP-OES-Analyse kontrolliert.
Ebenso wurden die Ausgangsmaterialien und die Legierungen chemisch analytisch auf Kontamination hin
überprüft (O, N, C, H, Ta).
141
142 5 Zusammenfassung
Diese Untersuchungen zeigen zusammen mit Gefügeuntersuchungen und Pulverdiffrak-
togrammen, dass das aktuelle Phasendiagramm für Legierungen in der Nähe des Mg-Zn
Teilsystems sowohl die Phasenstabilität als auch die Phasenbeziehungen nicht korrekt
wiedergibt. So sind die Homogenitätsbereiche der Φ-, τ1-, τ2- und der Mg21Zn25-Phase
bei 330 ◦C und 360 ◦C fehlerhaft. Weiterhin konnten neue Phasen in der Nähe des Mg-Zn
Teilsystems entdeckt werden. Drei dieser Phasen wurden näher untersucht (βZn, τd und λ).
Es gibt Hinweise auf mindestens zwei weitere Phasen.
Neben phasenanalytischen Untersuchungen war ein weiterer Schwerpunkt dieser Arbeit
die Kristallstrukturaufklärung. Da alle ternären Verbindungen des Systems Al-Mg-Zn
komplexe intermetallische Phasen sind, sind die Pulverdiagramme der Legierungen aber
auch schon der einzelnen Phasen sehr linienreich. Die Pulverdiffraktogramme lassen
sich daher nur bei Kenntnis der Kristallstrukturen indizieren und damit phasenanalytisch
auswerten. Die Kristallstrukturaufklärungen mittels der Röntgen- und im Falle der τ2-Phase
auch der Neutronenbeugung ergaben, dass im hauptsächlich Substitutionsfehlordnung
Ursache der Homogenitätsbereiche ist. Fast alle ikosaedrischen Positionen sind Al/Zn-
substitutionsfehlgeordnet. Im kleineren Maßstab wurde auch eine Fehlordnung vom Typ
Al/Mg bzw. Mg/Zn und Al/Mg/Zn beobachtet.
Die Substitutionsfehlordnung zeigt, dass die komplexen intermetallischen Verbindun-
gen des Systems Al-Mg-Zn bei hoher Temperatur zu einem hohem Maß durch Entropie
stabilisiert sind. Um den Beitrag der Enthalpie besser abschätzen zu können, wurden
Rechnungen mit Hilfe von Metropolis-Monte-Carlo Methoden durchgeführt. Diese Be-
rechnungen fußten auf effektiven Paarpotentialen des Al-Mg-Zn-Sytems. Die stabilsten der
daraus erhaltenen Modellstrukturen wurden quantenmechanisch mittels des Programmes
VASP optimiert. Bei der Berechnung der konvexen Hülle bei 0 K wurden bisher nur
die Kristallstrukturen der Φ, τ1, τ2 und τd-Phasen berücksichtigt. Zusätzlich wurde ein
3/2-2/1-2/1 Approximant modelliert, dessen Struktur der der quasikristallinen Phase q
bisher am nächsten kommt. Alle Rechnungen dieser Art wurden von Marek Mihalkovic an
der Slowakischen Akademie der Wissenschaften in Bratislava durchgeführt.
Der Homogenitätsbereich der Φ-Phase im System Al-Mg-Zn wurde für die isother-
men Schnitte bei 330 ◦C und 360 ◦C an mehrphasigen, wärmebehandelten Proben be-
stimmt. Beide Homogenitätsbereiche sind in ihrer Ausdehnung ähnlich und haben eine
Keilform. Bei 360 ◦C ist die Löslichkeit für Zn etwa 1 at.% kleiner. Der Grund da-
für liegt wahrscheinlich im Phasengleichgewicht der Φ-Phase mit der Schmelze. Bei
330 ◦C sind alle Phasen fest. Der minimale Mg-Gehalt beträgt bei beiden Temperatu-
ren 53,6 at.%. Bei diesem Mg-Gehalt besitzt das Phasenfeld jeweils seine größte Aus-
dehnung hinsichtlich des Al- bzw. Zn-Gehaltes. Bei 360 ◦C kann sich die Zusammen-
143
setzung von Al16,5Mg53,6Zn29,9 nach Al29,2Mg53,6Zn17,2 ändern. Bei 330 ◦C sind dies
Al15,5Mg53,6Zn30,9 und Al29,0Mg53,5Zn17,5. Die Löslichkeit von Mg variiert maximal 2,5
at.% und ist damit weitaus geringer als die Variation von Al und Zn mit circa 13 at.%. Der
maximale Mg-Gehalt wird bei 360 ◦C mit Al26,0Mg56,2Zn17,8 erreicht und bei 330 ◦C mit
Al26,2Mg55,6Zn18,2.
Die Kristallstruktur der Φ-Phase wurde bei zwei Zusammensetzungen (Al23,2Mg54,6Zn22,2
und Al17,1Mg53,4Zn29,5) untersucht. Die Φ-Phase kristallisiert in einem neuen Strukturtyp
orthorhombisch in der Raumgruppe Pbcm mit 152 Atomen pro Elementarzelle. Da die
Atomvolumen von Al, Mg und Zn der Reihe VMg > VAl > VZn folgen, sind die Gitter-
parameter a,b,c für Al26,0Mg56,2Zn17,8 die bisher größten. Sie betragen a = 8,988(2) Å,
b = 16,865(6) Å und c = 19,685(7) Å. Das experimentell bestimmte durchschnittliche
Atomvolumen – ähnliches gilt auch für die Elementarzellvolumen und die Massedichten –
lässt sich mit guter Näherung als die nach der Zusammensetzung gewichteten Summe der
Atomvolumina der Elemente berechnen.
Die Kristallstruktur ähnelt in vielen Aspekten einer Frank-Kasper-Struktur, verletzt aber
im strengeren Sinne die Definition einer tetraedrisch dicht gepackten Phase. Der wesent-
liche Grund ist das Auftreten einer geringen Anzahl von Koordinationspolyedern der
Koordinationszahl 11. Die Kristallstruktur kann als eine Abfolge von 12 ebenen und
leicht gewellten Schichten entlang c beschrieben werden. Vier der Schichten sind sym-
metrisch nicht äquivalent und repräsentieren damit unterschiedliche Schichttypen und
Parkettierungen. Es handelt sich um eine Quadrat-Dreieck-, eine Fünfeck-Dreieck-, ei-
ne Fünfeck-Boot- und eine Boot-Parkettierung. Parkettierungen dieser Art sind aus der
Strukturchemie der dekagonalen Approximanten bekannt, da sie einen hohen Grad an
pentagonaler Symmetrie erlauben. Die Zustandsdichte (DOS) der Elektronen lässt sich mit
Hilfe eines nahezu freien Elektronengases beschreiben. Nahe der Fermi-Energie besitzt
die DOS eine kleine Pseudolücke. Bei sehr niedrigen Energien überlagert ein schmales
d-Band aus Zn-Zuständen die Zustände des s,p-Elektronengases. Ein Vergleich der Schich-
tabfolgen in der Φ-Phase mit der γ-Phase erlaubte es, eine alternative orthorhombische
Kristallstruktur mit 152 Atomen pro Elementarzelle abzuleiten. Die Atomlagen der Φ′
genannten Kristallstruktur wurden mittels Metropolis-Monte-Carlo-Rechnungen in VASP
optimiert. Die Gesamtenergie dieser hypothetischen Phase liegt nur geringfügig über der
der Φ-Phase. Der Homogenitätsbereich der Φ-Phase muss nach dem 2. und 3. Hauptsatz
der Thermodynamik bei abnehmender Temperatur schmaler werden, da bei 0 K nur voll-
ständig geordnete Strukturen erlaubt sind. Quantenmechanische Rechnungen zeigen, dass
sich der Homogenitätsbereich wahrscheinlich in zwei Äste aufspaltet, welche bei 0 K den
Zusammensetzungen Al16Mg50Zn34 und Al10Mg50Zn40 entsprechen.
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Der Homogenitätsbereich der τ2-Phase beziehungsweise des 2/1-Approximanten im Al-
Mg-Zn System wurde bei 330 ◦C und 360 ◦C bestimmt. Bei 330 ◦C kann der Al-Gehalt um
etwa 5 at.% schwanken, der Mg-Gehalt um etwa 2 at.% und der Zn-Gehalt um etwa 6 at.%.
Der Phasenbereich der τ2-Phase erstreckt sich von 14,1 bis 19,3 at.% Al, 41,0 bis 42,6 at.%
Mg und 38,7 bis 44,9 at.% Zn. Fünf benachbarte Phasen wurden bei 330 ◦C beobachtet:
Φ, τ1, β, Mg21Zn25 und (Mg). Die τ1-Phase und die τ2-Phase im Gleichgewicht zeigen
eine fast gleiche Zusammensetzung. Der Unterschied für jede der drei Komponenten sollte
weniger als 1 at.% betragen. Es ist deshalb schwierig, die τ1 und die τ2-Phase in den
BSE-Bildern und den EDXS-Linienprofilen und -Karten zu unterscheiden. Man kann
τ1 und τ2 aber in Röntgen-Pulverdiffraktogrammen sowie in Hellfeld- und DIC-Bildern
von geätzten Proben voneinander unterscheiden. Das Ätzen mit Weinsäure ergibt einen
ausgezeichneten Kontrast, aber auch verdünntes Königswasser funktioniert gut. Wegen
des geringen Phasenkontrastes bleibt die Form des Zweiphasenfeldes τ1 + τ2 provisorisch.
In Richtung geringeren Al-Gehaltes wurde in der Nähe der τ2-Phase eine neue ternäre
Phase (βZn) beobachtet. Bei 360 ◦C kann der Al-Gehalt der τ2-Phase um etwa 6 at.%, der
Mg-Gehalt um etwa 2 at.% und der Zn-Gehalt um etwa 8 at.% variieren. Der Phasenbereich
erstreckt sich bei dieser Temperatur von 13,7 bis 19,4 at.% Al, von 40,5 bis 43,1 at.% Mg
und von 37,5 bis 45,5 at.% Zn. Die τ2-Phase hat bei 360 ◦C wiederum fünf benachbarte
Phasen: L, q, τ1, β und Mg21Zn25. Die Φ-Phase scheint im Gleichgewicht mit der τ2-
Phase aufgrund des Erscheinens der q-Phase bei etwa 44 at.% Mg nicht mehr stabil zu
sein. Außerdem wurde die (Mg)-Phase durch die Schmelze ersetzt. Wegen des geringen
Zusammensetzungskontrastes ist es schwierig, die τ2-Phase von der q-Phase und der
τ1-Phase zu unterscheiden, wenn diese miteinander im Gleichgewicht stehen. Deshalb
bleiben die entsprechenden Phasenfelder noch provisorisch. Die Form des τ2-Phasenfeldes
ist im Vergleich zu 330 ◦C etwas anders. Bei geringem Al-Gehalt beträgt der maximale
Mg-Gehalt bei 360 ◦C etwa 42 at.% während der Mg-Gehalt bei 330 ◦C etwa 43 at.%
ausmacht. Diese Beschränkung wird wahrscheinlich durch das Auftreten des Phasenfeldes
der Flüssigphase bei 360 ◦C hervorgerufen. Die vorhergesagten Phasengleichgewichte der
τ2-Phase im gegenwärtigen Calphad-Modell stimmen nicht mit den Ergebnissen dieser
Arbeit überein. Dafür gibt es mehrere Gründe:
• Die τ2-Phase wurde mit der festen Zusammensetzung Al15Mg43Zn42 modelliert.
• Die q-Phase wurde bei 330 ◦C und 360 ◦C als stabil modelliert, während die experimen-
tellen Daten zeigen, dass q bei 330 ◦C nicht mehr stabil ist.
• Die neue βZn-Phase war im bisherigen Calphad-Modell nicht berücksichtigt.
• Der Al-Gehalt der begrenzenden Lösungsphase Mg21(Zn,Al)25 (~5 at.%) ist im Calphad-
Modell zu gering. Experimentelle Daten zeigen bei 360 ◦C eine Löslichkeit von wenigs-
tens 9 at.% Al in dieser Phase.
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Es ist möglich, den Gitterparameter a der kubischen τ2-Phase mit einer linearen Gleichung
mit dem Mg- und dem Zn-Gehalt als Parameter anzupassen. Der Unterschied kann daher
zwischen den beobachteten und den berechneten Gitterparametern dazu verwendet werden,
die Zusammensetzung der τ2-Phase zu berechnen. Es wurde gezeigt, dass die Ergebnisse
von Takeuchi und Spiekermann mit dieser Arbeit in guter Übereinstimmung stehen. Die
Zusammensetzung Al15Mg43Zn42 liegt sehr nahe am einphasigen Bereich bei 360 ◦C,
aber dennoch außerhalb. Die Zusammensetzung von Sugiyama et al. ist etwas zu hoch
im Mg-Gehalt, während die von Lin vorgeschlagene Zusammensetzung et al. zu viel Zn
enthält. Beide vorgeschlagene Zusammensetzungen ergeben mehrphasige Proben. Darüber
hinaus weicht der berichtete Gitterparameter für die Zusammensetzung von Lin stark von
dem zu erwartenden Gitterparameter ab.
Die Kristallstruktur der τ2-Phase wurde unabhängig von Spiekermann, Sugiyama et al.
und Lin et al. untersucht. Die Kristallstruktur wurde von allen Autoren als Packung von
Bergman Clustern, welche die zwölfzähligen Lagen eines 2/1-Fibonacci-Approximanten
in einem dreidimensionalen Penrose-Gitter dekorieren, beschrieben. Die τ2-Phase ist
daher auch als 2/1-Approximant des Al-Mg-Zn Systems bekannt. Spiekermann hatte
empfohlen, die Kristallstruktur der τ2-Phase als Henley-Elser Dekoration einer kanoni-
schen ABC-Zellparkettierung zu beschreiben. Auf diese Weise war er in der Lage, ein
Modell vorzuschlagen, welches die beobachteten Split-Atomlagen und die zigarrenför-
migen Wahrscheinlichkeitsdichtefunktionen einiger Atomlagen in der Kristallstruktur
beschreibt. Es war aber aufgrund der unsicheren chemischen Zusammensetzung und des
geringen Phasenkontrastes zwischen Al und Mg in den Röntgendaten nicht möglich, das
Modell zu beweisen. In dieser Arbeit wurde die Kristallstruktur der τ2-Phase durch eine
gleichzeitige Verfeinerung der Röntgen-und Neutronendaten bei der Zusammensetzung
Al15,4Mg42,0Zn42,6 (WDXS) und einer gemessenen Dichte von 3,862(1) g/cm3 nochmals
untersucht. Die Ergebnisse dieser Verfeinerung sind wie folgt:
• Die Kristallstruktur der τ2-Phase kann als eine Packung aus einem kristallografisch
unabhängigen Bergman-Cluster beschrieben werden.
• Die Zentren der Bergman-Cluster sind unbesetzt. Der Cluster im Zentrum ist ein Pauling-
Triakontaeder mit nahezu ikosaedrischer Symmetrie. Die Abweichung der Buckyball-
Schale von der idealen ikosaedrischen Symmetrie ist beträchtlich.
• Alle unabhängigen kristallografischen Lagen außer einer befinden sich nahe an den
Positionen, die durch die Henley-Elser-Dekoration eines isozonoedrischen Tilings vor-
ausgesagt werden.
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• Acht unterschiedliche Typen von Lagen treten im Henley-Elser-Dekorationsmodell auf:
– α1 – eine innere Ikosaeder-Lage des Bergman-Clusters mit KZ11
– α2 – eine äußere Ikosaeder-Lage des Bergman-Clusters mit KZ12
– α3 – Buckyball-Lage des Bergman-Clusters mit KZ12
– β – Pentagondodekaeder-Lage des Bergman-Clusters mit KZ16
– γ – Buckyball-Lage des Bergman-Clusters mit KZ14
– δX,Y,Z – Klebeatom-Lagen zwischen den Bergman-Clustern mit KZ13 (Z), KZ15
(X) und KZ16 (Y)
Alle Lagen mit KZ11 und KZ12 (α) sind chemisch ungeordnet und bevorzugt mit den
kleineren Al- und Zn-Atomen besetzt. Alle Lagen der Koordination KZ15 und KZ16
(δX, β, δY) sind mit den größeren Mg-Atomen vollbesetzt. Lagen mit KZ13 (δZ) und
KZ14 (γ) können sowohl kleine (Al,Zn) als auch große Mg-Atome aufnehmen. Auch
einige α-Lagen können neben Al und Zn die größeren Mg-Atome aufnehmen. Das wird
hauptsächlich durch eine Abweichung vom Henley-Elser-Modell verursacht.
• Einige wenige Lagen (δZ) haben kurze interatomare Abstände (δZ – δZ = 2,346(3) Å).
Hier ist ein Lagepaar über Inversionssymmetrie verknüpft. In der gemittelten Struktur,
die durch Beugung erhalten wurde, sind diese zwei Lagen mit 50% Wahrscheinlichkeit
teilbesetzt. Örtlich wird die Inversionssymmetrie jedoch durch die Erzeugung einer
Leerstelle gebrochen. Das erlaubt es den umliegenden Atomen, ihre nächsten und
übernächsten Wechselwirkungen über kleine Verschiebungen zu optimieren. Defekte,
also die Abweichungen vom idealen Henley-Elser-Modell sind wegen kurzen Abstän-
den voneinander stark innerhalb einer B2C2-Einheit von Isozonoedern korreliert, aber
unkorreliert zwischen verschiedenen B2C2-Einheiten. Die lokal ausgeordneten B2C2-
Einheiten sind dann innerhalb der Kristallstruktur statistisch zufällig ausgerichtet, was
wiederum mit der Raumgruppe Pa3̄ kompatibel ist.
Die in dieser Arbeit durchgeführte Strukturanalyse bestätigt hauptsächlich, abgesehen von
bestimmten Besetzungen, das von Spiekermann vorgeschlagene Modell. Das Modell von
Lin et al. ist in Hinsicht auf die Lageparameter ähnlich, zeigt aber starke Abweichungen
bei den Besetzungen und der Gesamtzusammensetzung.
Gesamtenergieberechnungen zeigen, dass der Homogenitätsbereich bei hohen Tempera-
turen zwei Varianten der τ2-Phase bei 0 K entspricht, welche die Zusammensetzungen
Al14,8Mg40,8Zn44,4 und Al13,0Mg40,8Zn46,2 haben. Die Berechnungen deuten auch darauf-
hin, dass aus den zwei Varianten bei höherer Temperatur eine konfigurell ungeordnete
Struktur entsteht.
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Die quasikristalline Phase q des Systems Al-Mg-Zn wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht
systematisch untersucht. Es können jedoch folgende Aussagen getroffen werden. Die
q-Phase bildet sich peritektisch. Dies ist in Übereinstimmung mit älteren Arbeiten. Der
zugehörige primäre Phasenbereich im bisherigen Phasendiagramm bleibt aber weiterhin
vorläufig und muss noch gründlicher untersucht werden. Außerdem scheint die q-Phase
einen kleinen Homogenitätsbereich zu besitzen. Ihr Mg-Gehalt ist mit 43 bis 46 at.%
größer als der Mg-Gehalt der τ2-Phase, während sich der Al- und Zn-Gehalt von 14 bis 19
at.% beziehungsweise 41 bis 35 at.% ändern können. Im Gegensatz zur τ2-Phase konnte die
q-Phase nur in Gusslegierungen und bei 360 ◦C und 340 ◦C wärmebehandelten Proben be-
obachtet werden. Sie sollte daher eine Hochtemperaturphase sein. Die phasenanalytischen
Untersuchungen werden durch den geringen Kontrast zur τ2-Phase in den BSE-Bildern
erschwert. Die q-Phase kristallisiert in schön ausgebildeten Pentagondodekaedern. Die
Eutektika, an denen die q-Phase beteiligt ist, zeigen ein komplex-reguläres Verhalten. So
konnten auch Pentagondodekaeder mit eutektischer Struktur erhalten werden.
Gefügeuntersuchungen ließen auf die peritektische Bildung von zwei weiteren interme-
tallischen Verbindungen in der Nähe des Mg-Zn Teilsystems schließen. Dies sind die
βZn-Phase und die τd-Phase. Die βZn-Phase bildet sich in einem Bereich von circa 6 bis 8
at.% Al, 40 bis 43 at.% Mg und 49 bis 52 at.% Zn. Sie kristallisiert kubisch-flächenzentriert
in der Raumgruppe Fd3̄m mit 1168 Atomen pro Elementarzelle und einer Gitterkonstante
von a = 27,6 Å. Sie ist isotyp zur β-Phase Mg2Al3 des binären Teilsystems Al-Mg.
Bei der τd-Phase handelt es sich strukturell um einen dekagonalen Approximanten. Bei der
Zusammensetzung Al2,8Mg42,1Zn55,1 wurde die Kristallstruktur bestimmt. Die τd-Phase
kristallisiert orthorhombisch-innenzentriert mit 308 Atomen pro Elementarzelle in der
Raumgruppe Imm2. Die Kristallstruktur lässt sich als Abfolge von vier Schichten entlang
der a-Achse beschreiben. Die zwei kristallografisch unterschiedlichen Schichten können
mit einer Fünfeck-Dreieck und einer Sechseck-Stern-Rhombus-Parkettierung erklärt wer-
den. Solche Parkettierungen erlauben einen hohen Grad an lokaler pentagonaler Symmetrie.
Im Fall der τd-Phase sind dies pentagonale Säulen, die aus Ikosaedern aufgebaut sind.
Die τd-Phase ist eine echte Frank-Kasper-Verbindung und stellt, anders als die βZn-Phase,
einen neuen Strukturtyp dar. Die τd-Phase und ihre Kristalle konnten bisher nur mit Hilfe
von Schmelzzentrifugation bei 380 ◦C erhalten werden. Sie konnte in den wärmebehan-
delten Proben bei 330 ◦C und 360 ◦C nicht beobachtet werden. Demnach handelt es sich
wahrscheinlich um eine Hochtemperaturphase. Nach quantenmechanischen Rechnungen
bei 0 K sollte die τd-Phase gegenüber den bekannten Randphasen stabil sein. Eine Wär-
mebehandlung bei 330 ◦C zeigt jedoch, dass bei der ungefähren Zusammensetzung der
τd-Phase eine neue Phase auftritt.
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Die λ-Phase mit der Zusammensetzung Al2,7Mg41,5Zn55,8 kristallisiert hexagonal primi-
tiv mit 1488 Atomen pro Elementarzelle in der Raumgruppe P63. Die Kristallstruktur
der λ-Phase kann als eine Verwachsung (intergrowth) von Fragmenten der hexagonalen
C36 Laves-Phase und der Frank-Kasper-Phase Zr4Al3 verstanden werden. Dieser Teil
der Struktur ist von den Lagen her nahezu inversionssymmetrisch. Säulen aus C36- und
Zr4Al3-Fragmenten bilden um die 00z-Achse herum Kanäle. Diese sind mit Polyeder-
strängen gefüllt. In den Polyedersträngen kommt es zu einer beträchtlichen Unordnung,
hervorgerufen durch eine nichtperiodische Anordnung der Polyeder entlang c. Die λ-Phase
scheint einen sehr geringen Homogenitätsbereich von maximal 1 at.% zu besitzen.
Die ternären Verbindungen des Al-Mg-Zn Systems gehören zur Klasse der komplexen
intermetallischen Phasen. In diesem Sinne stellen sie eine echte Herausforderung für die
Kristallstrukturbestimmung und die mikrostrukturelle Charakterisierung dar. Große Ele-
mentarzellen, komplexe Unordnungsphänomene und schmale Phasenfelder in Kombination
mit geringem Phasenkontrast erfordern ein sorgfältiges Herangehen. Für ein verbessertes
Calphad-Modell des Al-Mg-Zn Systems ist weitere Arbeit vonnöten, so zum Beispiel die
Bestimmung der thermodynamischen Stabilität der q-Phase, der Formen der Phasenfelder
τ1 + τ2 und τ2 + q sowie der primären Phasenfelder, der Homogenitätsbereiche und der
Phasengleichgewichte der neu entdeckten Phasen.
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A Anhang
A.1 Verfeinerung der Einkristall-Röntgenbeugungsdaten




























Fo : beobachteter Strukturfaktor
Fc : berechneter Strukturfaktor
n : Anzahl der Reflexe
p : Anzahl der Parameter
w : Wichtungsfaktor.
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mit:
a : Instabilitätsfaktor (0,01)
Der Einfluss der thermischen und statischen Verrückungen in harmonischer Näherung auf
den Atomformfaktor ist berücksichtigt mit
isotroper Atomformfaktor:












f0 : Atomformfaktor des unbeweglichen Atoms
h,k, l : Miller-Indices
a∗, b∗, c∗ : reziproke Gitterparameter
Uiso,Ui j : isotrope und anisotrope Auslenkungsparameter.
A.2 Grundlagen der DTA-Simulation
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Wärmebilanz
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ṪT = (TC −TT )/tT,C
(A.2.2)















= CS 0P ṪS + L(1− ḟS )
CS 0P ṪS = ḢS −L(1− ḟS )
(A.2.4)
CS 0P ṪS entspricht ḢS cheil oder ḢLever, und ersetzt ḢS in der Wärmebilanz [117, 132, 157].
Die tiefgestellten Buchstaben in den Formeln bedeuten S: sample, W: wall, C: cup und T:
thermocouple. Der Anteil an fester Phase fS wird vom Programm Pandat2012 [114] für
das Scheil-Modell und die Gleichgewichtsverfestigung unterschiedlich berechnet.
A.2.1 DTA-Simulation in VBA für den Excel-Export von Pandat2012
Im folgenden wird ein kleines VBA-Macro46 beschrieben, mit dem man das DTA-Signal
aus dem Excel-Export von Pandat2012 (auch für die kostenlose Demoversion) heraus
generieren kann. Zur Berechnung wird die Enthalpie Htot aus der Tabelle der Verfestigungs-
simulation verwendet. Das Macro muss nur in das Excelblatt "Table_output.xls"kopiert
werden. Damit die Werte für die Simulation funktionieren, muss man darauf achten, dass
in Pandat2012 der minimale und der maximale Temperaturschritt gleich groß sind und das
Minimum für die Schmelze auf 0 eingestellt ist. Man sollte die Verfestigungssimulation
nicht durch Liquidus- und Solidusfläche begrenzen. Die Heizrate im Macro muss auf die
46Das Macro kann heruntergeladen werden unter: https://docs.google.com/document/d/
1ivVfSDXyiAZJMtbpbxa0fdkdOnfe-WtpR-FwqGZNpVs/edit?pli=1.
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Temperaturschritte von Pandat angepasst werden, ein Temperaturschritt von 0,1 entspricht
einer Heizrate von 6 K/min. Die mathematische Grundlage für dieses Macro wurde in
[117] veröffentlicht. Die Zeitkonstanten wurden von den Autoren für ein DSC 404 Gerät
von Netzsch ausgelegt. Für eine optimale Anpassung müssen diese experimentell bestimmt




Dim z0 As Integer ’Zählindex für Startzeile
Dim z As Long ’Zählindex für Zeile
Dim ze As Long ’Anzahl der Sützstellen (Zeitzeilen)
Dim c As Integer ’Zählindex für Spalte
Dim i As Integer ’Zählindex für Temperaturen
Dim n As Integer ’Anzahl der Phasen
Dim u(3) As Double ’deltaT
Dim ti As Long ’time, s
’Dim ti0 As Double ’startzeit
’Dim tie As Double ’endzeit
Dim T As Double ’Temperatur,◦C
Dim T0 As Double ’Starttemperatur,◦C
Dim Te As Double ’Endtemperatur, ◦C
Dim s As Single ’Schrittweite Zeit, s
Dim c0 As Double ’Konstanten für Thermoelement
Dim c1 As Double ’
Dim c2 As Double ’
Dim c3 As Double ’
Dim c4 As Double ’
Dim c5 As Double ’
Dim c6 As Double ’
Dim c7 As Double ’
Dim c8 As Double ’
Dim EMK As Double ’EMK Thermoelement
Dim MS As Double ’Sample mass
Dim alphaminutes As Double ’Heating Rate alpha for min
Dim alpha As Double ’Heating rate/second
Dim mcrucible As Double
Dim msample As Double
Dim MC As Double
Dim a As Double ’Zeitkonszanten
Dim b As Double
Dim d As Double
Dim R As Double
Dim dH As Double ’Ableitung Enthalpie
Dim lngLR As Long
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Dim K As Double ’T in K
Dim MC1 As Double ’Wärmekapazität Tiegel
Dim MC2 As Double
Dim MA As Single ’mittlere Wärmekapazität Sample
’Deklaration der Vektoren, Matrizen und Indizes
Dim y(3) As Double ’ Vektor der Temperaturen
Dim abltg(4, 3) As Double ’ Matrix der Ableitungen
Dim du(4, 3) As Double ’ Matrix der differenziellen Konzentrationsänderungen
Dim rz As Integer ’ Zählindex für Runge-Kutta-Iteration (rz = 1..4)
Dim p As Double
Dim q As Double
’Löschen des Arbeitsblattes "Diagram"(falls vorhanden)
Application.DisplayAlerts = False
On Error Resume Next
Sheets("Diagram").Delete
Application.DisplayAlerts = True
’Löschen überflüssiger Arbeitsblätter "Calculation"(falls vorhanden)
Application.DisplayAlerts = False








T0 = InputBox("Temperature Start [◦C]")
’Range("g3", "g4").Value = T0
Te = InputBox("Temperature End [◦C]")
’Range("g4").Value = Te
MA = InputBox("Average molar mass sample [g/mol]")
’Umsortierung der Temperaturewerte aufsteigend oder absteigend
If T0 > Te Then
Worksheets(1).Select
lngLR = IIf(IsEmpty(Cells(Rows.Count, 6)), Cells(Rows.Count, 6).End(xlUp).Row, Rows.Count)
Range("E3", Cells(lngLR, 6)).Sort Key1:=Range("E3"), Order1:=xlDescending
Worksheets("Calculation").Select
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ElseIf T0 < Te Then
Worksheets(1).Select
lngLR = IIf(IsEmpty(Cells(Rows.Count, 6)), Cells(Rows.Count, 6).End(xlUp).Row, Rows.Count)
Range("E3", Cells(lngLR, 6)).Sort Key1:=Range("E3"), Order1:=xlAscending
Worksheets("Calculation").Select
End If
mcrucible = 0.539 ’3.159 * 10 ^-4 ’Mass of crucible in mg
msample = 0.109 ’0.177 * 10 ^-3 ’ Mass of sample in mg
’alphaminutes = 6 ’die Anzahl der Enthalpiewerte pro minute
alphaminutes = InputBox("Heating Rate [K/min]")
alpha = alphaminutes / 60 ’Schrittweite Temperatur
s = 1 ’/ alpha ’Schrittweite Zeit , s





c1 = 5.40313308631 * 10 ^-3
c2 = 1.2593428974 * 10 ^-5
c3 = -2.32477968689 * 10 ^-8
c4 = 3.22028823036 * 10 ^-11
c5 = -3.31465196389 * 10 ^-14
c6 = 2.55744251786 * 10 ^-17
c7 = -1.25068871393 * 10 ^-20
c8 = 2.71443176145 * 10 ^-24
’Time constants of DSC apparatus
a = 12.5 ’ (* a: sample to cup, Subscript[t, S,C](s) *)
b = 18.2 ’ (* b: wall to cup, Subscript[t, W,C](s) *)










For c = n - 1 To n + 1
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Worksheets("Calculation").Cells(1, 2).Value = "Tsam"
Worksheets("Calculation").Cells(1, 3).Value = "Tcup"
Worksheets("Calculation").Cells(1, 4).Value = "Ttc"
Worksheets("Calculation").Cells(2, c).Value = T0
Next c
’Generierung der Temperaturwerte
Worksheets("Calculation").Cells(1, 1).Value = "Temperatur, ◦C"
For z = 0 To ze
If T0 > Te Then
T = T0 - alpha * z
ElseIf T0 < Te Then
T = T0 + alpha * z
End If
K = T + 273.15
’MA = ((0.153 * 26.982) + (0.67 * 24.305) + (0.177 * 65.409))
’MC1 = (70.12 + 7.02 * 10 ^-3 * K - 1.42 * 10 ^6 * K ^-2) / 123.223
’ZrO2 (M. Binnewies, E. Milke Thermochemical Data of Elements and Compounds)
MC1 = (27.78 - 3.84 * 10 ^-3 * K - 0.26 * 10 ^6 * K ^-2 + 3.6 * 10 ^-6 * K ^2) / 92.9 ’ Niob
MC = (mcrucible / msample) * MC1
’Ableitung der Enthalpie Htot
Worksheets("Calculation").Cells(z + z0, 1).Value = Round(T, 5)
dH = Abs(((Worksheets(1).Cells(z + 4, 5).Value) / (MA)) - ((Worksheets(1).Cells(z + 3, 5).Value) / (MA))) /
(alpha)
Worksheets(1).Cells(z + 3, 24).Value = Round(dH, 4)
ti = z + alpha ’(Worksheets("Calculation").Cells(z + z0, 1).Value - T0) / alpha
For i = 1 To n ’Durchführung der Berechnungen
u(i) = Worksheets("Calculation").Cells(z + z0, i + 1).Value
Next i
Call ruku(u, i, n, y, rz, MC, dH, abltg, du, a, b, d, T, s, z, z0)
Next z
c = n + 3
Worksheets("Calculation").Cells(1, c - 1).Value = "T“Name
’Worksheets("Calculation").Cells(1, c).Value = "deltaT-dTmax“Name
Worksheets("Calculation").Cells(1, c).Value = "deltaT“Name
Worksheets("Calculation").Cells(1, c + 1).Value = "muV“Name
For z = 2 To ze
Worksheets("Calculation").Cells(z, c - 1).Value = Worksheets("Calculation").Cells(z, c - 5).Value
l = Cells(z + 2, c - 5)
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o = Cells(z + 2, c - 2)
p = l - o
Worksheets("Calculation").Cells(z, c).Value = Round(p, 5)
Next z
’Umrechnung in muV
For z = 2 To ze
p = Worksheets("Calculation").Cells(z, c).Value
EMK = 1000 * (c0 + (c1 * p) + (c2 * p ^2) + (c3 * p ^3) + (c4 * p ^4) + (c5 * p ^5) + (c6 * p ^6) + (c7 * p
^7) + (c8 * p ^8))




’Ende des Makros Calculation
MsgBox ("End of calculation")
End Sub
Sub ruku(u, i, n, y, rz, MC, dH, abltg, du, a, b, d, T, s, z, z0)
’———————————————————————————————–
’ Unterprogramm Ruku
’ Führt die Berechnungen nach dem Runge-Kutta-Verfahren 4. Ordung mit fester
’ Schrittweite durch
For i = 1 To n
y(i) = u(i)
Next i
’ Abarbeiten der Runge-Kutta-Schleifen
For rz = 1 To 4
’y(1) = Worksheets("Calculation").Cells(z + z0, 2).Value ’Tsam = Worksheets("Calculation").Cells(z + 2,
2).Value
’y(2) = Worksheets("Calculation").Cells(z + z0, 3).Value ’Tcup = Worksheets("Calculation").Cells(z + 2,
3).Value
’y(3) = Worksheets("Calculation").Cells(z + z0, 4).Value ’Ttc = Worksheets("Calculation").Cells(z + 2,
4).Value
’ Definition des Differenzialgleichungssystems
abltg(rz, 1) = (MC) * (1 / dH) * (1 / a) * (y(2) - y(1)) ’dTsam
abltg(rz, 2) = ((1 / a) * (y(1) - y(2))) + ((1 / b) * (T - y(2))) ’dTcup
abltg(rz, 3) = (1 / d) * (y(2) - y(3)) ’dTtc
’ Definition der differenziellen Temperaturänderungen
For i = 1 To n
du(rz, i) = abltg(rz, i) * s
Next i ....
For i = 1 To n
DTA-Simulation in VBA für den Excel-Export von Pandat2012 167
Select Case rz
Case 1
y(i) = u(i) + du(rz, i) / 2
Case 2
y(i) = u(i) + du(rz, i) / 2
Case 3
y(i) = u(i) + du(rz, i)
’ Berechnung der Konzentration
Case 4
u(i) = u(i) + (1 / 6) * (du(1, i) + 2 * du(2, i) + 2 * du(3, i) + du(4, i))
’ Schreiben der Ergebnisse in entsprechende Zellen
Worksheets("Calculation").Cells(z + z0 + 1, i + 1).Value = Round(u(i), 5)
End Select ’ Ende der Verzweigungsanweisung
Next i ’ Berechnung für die nächsten Temperatur (nächste Spalte)
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A.3 Zusätzliche Information über die Φ-Phase des Al-Mg-Zn Sys-
tems
Tab. A.3.1: Probenummern für die Φ-Phase im Text und laufende Probennummern im Laborbuch.
Text Labor- Text Labor-
Nr. buch Nr. Nr. buch Nr.
1 RB_114 14 RB_220
2 RB_117 15 RB_218
3 RB_116 16 RB_219
4 RB_112 17 RB_043
5 RB_111 18 RB_217
6 RB_113 19 RB_222
7 RB_096 20 RB_225
8 RB_104 21 RB_224
9 RB_097 22 RB_199
10 RB_095 23 RB_223
11 RB_271 24 RB_095b
12 RB_080 25 RB_254
13 RB_221
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Tab. A.3.2: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für Al23,2Mg54,6Zn22,2 (weiße Reihen, Kristall
1, Probe Nr. 12) und Al17,1Mg53,4Zn29,5 (graue Reihen, Kristall 2, Probe Nr. 25). Die Ergebnisse der
Phasenanalyse beider Proben ist in Tabelle 4.1.2 angegeben.
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
M1 24,5(4) 20,4(3) 27,5(4) 4,9(3) -1,8(3) -1,4(3)
M1 18,8(1) 16,7(2) 23,6(1) 4,6(1) -0,9(1) -0,9(1)
M2 20,8(6) 22,3(6) 24,2(6) -1,3(4) 0,0(4) -1,1(5)
M2 16,5(2) 18,2(2) 21,2(2) 0,4(2) -0,6(2) -0,4(2)
Mg3 27(1) 18,6(8) 22,9(9) -1,0(7) -0,1(7) -0,9(7)
Mg3 23,2(4) 15,6(4) 20,8(4) 0,1(3) 2,5(3) -0,7(3)
M4 20,9(5) 21,5(5) 22,9(5) -1,5(4) -0,5(4) 1,4(4)
M4 16,7(2) 18,7(2) 18,3(2) -1,6(1) -1,3(1) 1,4(1)
M5 23,2(4) 21,3(4) 22,4(4) -0,5(3) -1,7(3) -1,5(3)
M5 17,5(2) 16,9(2) 18,3(2) 0,2(1) -1,2(1) -1,5(1)
Mg6 32(1) 26,3(9) 27(1) 2,2(8) 3,5(8) 8,5(8)
Mg6 22,6(4) 23,5(4) 24,6(4) 1,4(3) 2,7(4) 5,9(3)
M7 22,2(4) 20,1(4) 24,7(4) 0,2(3) -1,7(3) -0,8(3)
M7 15,3(2) 15,0(2) 21,7(2) -0,2(1) -1,6(1) -0,03(1)
Mg8 26(1) 36(1) 28(1) -4,2(8) 1,6(8) -8,4(8)
Mg8 21,4(4) 32,9(5) 26,7(5) -3,7(4) 0,1(4) -0,1(4)
Mg9 23(1) 29,3(9) 29(1) 2,2(8) -1,4(7) 0,7(8)
Mg9 15,3(4) 27,7(4) 23,5(4) 1,5(3) 0,3(3) 0,3(3)
Mg10 21,8(9) 32,2(1) 24,1(9) 0,4(8) 0,6(7) 3,7(8)
Mg10 14,5(4) 29,5(4) 21,3(4) -0,2(3) 0,1(3) 3,7(3)
M11 20,4(6) 25,7(7) 23,7(7) -0,4(5) -0,8(5) 1,7(5)
M11 16,3(2) 21,8(3) 19,9(3) -1,2(2) -0,5(2) 1,2(2)
Mg12 29,(1) 21,5(8) 20,2(9) 1,9(7) 1,8(7) -3,7(7)
Mg12 21,7(4) 18,5(4) 18,6(4) 2,2(3) 1,3(3) -1,2(3)
M13 31,5(5) 38,0(5) 22,3(4) 4,6(4) 0,4(3) -0,9(4)
M13 24,6(2) 33,1(2) 17,6(2) 5,0(2) 0,6(1) -0,9(1)
M14 22,4(6) 21,0(6) 25,0(7) 0,2(4) 1,1(4) -0,1(5)
M14 16,1(2) 18,0(2) 21,6(2) -0,4(2) 1,1(2) 0,8(2)
Mg15 20,8(9) 23,4(9) 32(1) 0,0(7) -1,3(7) 3,7(7)
Mg15 15,9(4) 19,2(4) 31,7(5) 0,0(3) 2,7(3) 2,7(3)
Mg16 26(1) 25(1) 21(1) 1(1) 0 0
Mg16 24,1(6) 19,5(6) 17,6(5) 0,5(5) 0 0
Mg17 21(1) 22(1) 21(1) -3(1) 0 0
Mg17 21,0(6) 17,6(5) 17,2(5) -4,4(4) 0 0
Mg18 27(1) 29(1) 24(1) 1(1) 0 0
Mg18 21,0(6) 23,6(6) 22,9(6) 2,6(5) 0 0
Mg19 27(1) 22(1) 23(1) 1(1) 0 0
Mg19 22,1(6) 20,1(6) 19,5(5) 1,7(5) 0 0
M20 25,6(7) 20,3(6) 29,4(8) -0,4(5) 0 0
M20 19,2(3) 17,1(3) 26,1(3) 1,1(2) 0 0
Mg21 26(1) 22(1) 25(1) 3(1) 0 0
Mg21 21,7(6) 20,8(6) 20,1(6) 5,5(5) 0 0
M22 21(1) 23(1) 28(1) 4,1(8) 0 0
M22 15,9(4) 22,0(5) 24,1(4) 3,6(3) 0 0
M23 23,5(6) 22,0(5) 19,2(5) -0,9(5) 1,5(4) -1,3(4)
M23 17,7(2) 18,3(2) 16,6(2) -0,4(2) 1,7(2) -1,2(2)
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Abb. A.3.1: Koordinationspolyeder der Φ-Phase.
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Abb. A.3.2: Koordinationspolyeder der Φ-Phase, fortgesetzt.
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A.3.1 Informationen zu den effektiven Paarpotentialen für das ternäre Al-Mg-Zn
System
Folgende empirische Formel wurde von Dr. Marek Mihalkovic zur Beschreibung der








Für die einzelnen Parameter gilt:
Tab. A.3.3: Oszillierende Paarpotentiale für das System Al-Mg-Zn.
Pair C1 η1 C2 η2 k∗ φ∗
Al-Al 12898,38399 12,40968 -2,55002 3,84667 4,02327 1,09895
Al-Mg 1986,97881 9,96081 -38,85533 5,97191 3,46894 1,93037
Mg-Mg 9,95889 4,18738 108,56409 5,79585 2,0919 2,28087
Al-Zn 28,76637 5,84681 -3,21769 3,40820 3,25632 3,73763
Mg-Zn 225,35987 7,84040 -18,86298 4,79082 2,38025 5,46059
Zn-Zn 2183,68614 11,50854 -5,25568 4,16417 3,68974 2,59787
Anpassungen und alle Berechnungen wurden von Dr. Marek Mihalkovic durchgeführt.
Die Auftragung der Paarpotentiale ist in Diagramm A.3.3 abgebildet. In Diagramm A.3.4
werden Ergebnisse von Berechnungen mit Paarpotentialen und ab-initio-Berechnungen für
das Al-Mg-Zn System angepasst [130]. Die Daten und Abbildung A.3.4 wurden von Dr.
Mihalkovic freundlicherweise zur Verfügung gestellt.
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Abb. A.3.3: Paarpotentiale für das Al-Mg-Zn System.
Abb. A.3.4: Anpassung von Ergebnissen der Berechnungen mit Paarpotentialen (x-Achse) und Ergebnissen
mit ab- initio-Daten (x-Achse) für Energieunterschiede ΔEi (oben) und Kräfte F j (unten ) für das Al-Mg-Zn
System [130]. Die Abbildung wurde von Dr. Mihalkovic zur Verfügung gestellt.
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Abb. A.3.5: Pulverdiffraktogramm für die Φ-Phase, Probe Nr. 17 aus Tabelle 4.1.2. Die verfeinerten Zellpa-
rameter betragen a = 8,958(1) Å, b = 16,832(3) Åc = 19,650(3) Å.
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A.4 Zusätzliche Informationen über die τ2-Phase im Al-Mg-Zn Sys-
tem
Tab. A.4.1: Probenummern für die τ2-Phase im Text und laufende Probennummern im Laborbuch.
Text Labor- Text Labor- Text Labor-
Nr. buch Nr. Nr. buch Nr. Nr. buch Nr.
1 RB_181b 11 RB_199 21 RB_060
2 RB_300 12 RB_305 22 RB_061
3 RB_065b 13 RB_224 23 RB_106
4 RB_107b 14 RB_303 24 RB_078
5 RB_223 15 RB_109 25 RB_062
6 RB_095b 16 RB_300b 26 RB_097b
7 RB_194 17 RB_065 27 RB_305b
8 RB_062b 18 RB_107 28 RB_307
9 RB_106b 19 RB_308 29 RB_303b
10 RB_301 20 RB_295
Tab. A.4.2: Tabelle der Kennzeichnungen der kristallografischen Lagen, welche von den verschiedenen
Autoren für die Struktur der τ2-Phase benutzt wurden. 1. und 4. Spalte: diese Arbeit. 2 und 5. Spalte
Spiekermann, Tabelle 9.2 in [86]. 3. und 6. Spalte Lin et al., Tabelle 3 in [125].
diese Arbeit Spiekermann Lin diese Arbeit Spiekermann Lin
Mg1 Mg1 Mg5 M17 M12 Zn12
M2 M1 M16 M18 M13 M17
Mg3 Mg2 Mg8 Mg19 Mg6 Mg4
Mg4 Mg3 Mg11 M20 M14 M13
M5 M2 Zn11a Mg21 Mg7 Mg7
M6 M3 M19 M22 M15 Zn15
Mg7 Mg4 Mg3 Mg23 Mg8 Mg2
M8 M4 Zn11b Mg24 Mg9 Mg6
M9 M5 M2 M25 M16 Zn5
M10 M6 Zn6 M26 M17 Zn1
M11 M7 Zn10 M27 M18 Zn9
M12 M8 Zn4 M28 M19 Zn3
Mg13 Mg5 M14 M29 M20 Al
M14 M9 M8 Mg30 Mg10 Mg9
M15 M10 Zn7 Mg31 Mg11 Mg1
M16 M11 M18 Mg32 Mg12 Mg10
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Abb. A.4.1: Voronoi-Zellvolumen der M5-Konfiguration der Struktur der τ2-Phase für Al15,4Mg42,0Zn42,6
(Probe Nr. 22 aus Tabelle 4.2.2) a) Mg-Lagen und b) gemischt besetzte Lagen, die Zn enthalten.
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Abb. A.4.2: Zusätzliche und größere Rückstreuelektronenbilder für die Proben Nr. 16, 19, 20 und 29 aus
Tabelle 4.2.2.
Abb. A.4.3: OR-Anordnung innerhalb des RD, vier mit Al/Zn mischbesetzte Lagen sind durch drei mit Mg
besetzte Lagen ersetzt.
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Tab. A.4.3: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für Al15,4Mg42,0Zn42,6, Probe Nr. 22 aus Tabelle
4.2.2.
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
Mg1a 0 0 0 0 0 0
Mg1b 0 0 0 0 0 0
M1 19,4(4) 23,1(5) 20,3(4) -0,7(3) -1,1(3) 3,2(3)
Mg2 17,2(9) 26,9(10) 24,9(10) 2,7(8) 0,4(8) 2,8(9)
Mg3 19,4(9) 27,3(10) 25,7(10) -1,5(8) 0,2(8) 2,2(9)
M2 19,7(8) 18,1(8) 19,6(8) -0,5(6) -0,3(6) -5,8(6)
M3a 0 0 0 0 0 0
M3b 0 0 0 0 0 0
Mg4 24,3(9) 19,4(9) 20,4(9) 0,1(8) -3,0(8) 1,2(8)
M4 30,9(13) 28,5(12) 33,9(13) -10,2(9) -7,7(9) -5,8(9)
M5a 0 0 0 0 0 0
M5b 0 0 0 0 0 0
M6 20,5(4) 19,3(4) 23,8(4) 2,9(3) 2,1(3) -0,6(3)
M7 15,7(4) 21,1(5) 21,4(5) 2,8(3) -0,5(3) 2,3(3)
M8 24,1(4) 20,4(4) 25,6(4) -5,0(3) 3,9(3) -0,7(3)
Mg5 31,9(11) 23,1(11) 20,9(10) 6,9(9) -7,8(8) 0,2(8)
M9a 0 0 0 0 0 0
M9b 0 0 0 0 0 0
M10 23,7(4) 22,1(4) 15,5(3) -2,0(3) -2,1(3) 0,1(3)
M11 23,6(5) 21,4(5) 16,5(5) 2,2(4) -1,0(4) 1,5(4)
M12 20,2(4) 20,5(4) 20,4(4) 4,1(3) 0,7(3) -0,4(3)
M13 21,0(5) 19,3(5) 21,5(5) -2,7(4) 2,6(4) 0,1(4)
Mg6 24,7(10) 24,5(10) 28,1(10) 2,3(9) 2,0(9) -3,8(9)
M14 19,2(4) 19,8(4) 22,6(5) 0,2(3) -2,1(4) 1,1(4)
Mg7 22,8(10) 26,1(10) 22,8(10) 1,9(9) -3,8(8) -0,9(8)
M15 28,7(5) 21,5(4) 24,8(4) -2,2(3) -4,7(4) 2,3(3)
Mg8 26,5(11) 25,2(10) 18,8(10) -3,8(8) -3,3(8) -1,0(8)
Mg9 22,7(11) 26,5(11) 28,6(11) 1,6(9) 2,1(8) -1,5(9)
M16 19,3(4) 20,0(4) 20,1(4) -1,1(3) -0,7(3) -0,1(3)
M17 19,5(4) 19,3(4) 18,6(4) -1,4(3) 0,2(3) -1,9(3)
M18 24,1(4) 20,9(4) 19,7(4) -2,9(3) -1,9(3) 1,5(3)
M19 19,2(4) 17,7(4) 18,7(4) -1,1(3) -0,5(3) -2,1(3)
M20 20,4(10) 20,4(10) 20,4(10) 0,0(8) 0,0(8) 0,0(8)
Mg10 20,7(6) 20,7(6) 20,7(6) -1,9(8) -1,9(8) -1,9(8)
Mg11 22,9(7) 22,9(7) 22,9(7) -3,0(8) -3,0(8) -3,0(8)
Mg12 22,5(7) 22,5(7) 22,5(7) -2,6(8) -2,6(8) -2,6(8)
179
Tab. A.4.4: Ideale Lagen für die Atome in der asymmetrischen Einheit des 2/1 Approximanten, die mit Hilfe
einer Henley-Elser-Dekoration einer kanonischen Zell-Parkettierung vom Typ ABC erhalten wurden. Die
Zentren der Bergman-Cluster befinden sich auf (0,65451; 0,65451; 0,65451).
Atom Occ. Wy. x y z
Mg1 Mg 24d 0,03648 0,34549 0,46352
M2 Zn 24d 0,03648 0,46352 0,15451
Mg3 Mg 24d 0,03648 0,34549 0,22746
Mg4 Mg 24d 0,03648 0,34549 0,08156
M5 Zn 24d 0,03648 0,13197 0,09549
M6 Zn 24d 0,03647 0,22746 0,15451
Mg7 Mg 24d 0,03648 0,15451 0,34549
M9 Zn 24d 0,03647 0,10942 0,22746
M10 Zn 24d 0,05902 0,28648 0,34549
M11 Zn 24d 0,05902 0,09549 0,46352
M12 Zn 24d 0,05902 0,40451 0,34549
Mg13 Mg 24d 0,08156 0,22746 0,46353
M14 Zn 24d 0,09549 0,46353 0,44098
M15 Zn 24d 0,09549 0,46352 1/4
M16 Zn 24d 0,09549 0,22746 1/4
M17 Zn 24d 0,13197 0,40451 0,15451
M18 Zn 24d 0,13197 0,28648 0,15451
Mg19 Mg 24d 0,15451 0,34549 0,41844
M20 Zn 24d 0,15451 0,22746 0,34549
Mg21 Mg 24d 0,15451 0,34549 0,27254
M22 Zn 24d 0,15451 0,46352 0,34549
Mg23 Mg 24d 0,22746 0,22746 0,46353
Mg24 Mg 24d 0,22746 0,46353 0,46353
M25 Zn 24d 1/4 0,28648 0,34549
M26 Zn 24d 1/4 0,40451 0,34549
M27 Zn 24d 0,28648 0,34549 0,44098
M28 Zn 24d 0,34549 0,44098 0,40451
M29 Zn 8c 0,03648 0,03648 0,03648
Mg30 Mg 8c 0,15451 0,15451 0,15451
Mg31 Mg 8c 0,22746 0,22746 0,22746
Mg32 Mg 8c 0,46353 0,46353 0,46353
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A.5 Zusätzliche Informationen über die Abtastung der primären Pha-
senfelder
Tab. A.5.1: Probenummern für den Scan der primären Phasenfelder auf der Mg-reichen Seite im System
Al-Mg-Zn im Text und laufende Probennummern im Laborbuch.
Text Labor- Text Labor-
Nr. buch Nr. Nr. buch Nr.
1 RB_249 11 RB_310
2 RB_228 12 RB_240
3 RB_229 13 RB_175
4 RB_266 14 RB_248
5 RB_265 15 RB_272
6 RB_230 16 RB_254
7 RB_231 17 RB_258
8 RB_080b 18 RB_023
9 RB_276 19 RB_026
10 RB_264 20 RB_025
Abb. A.5.1: DSC der Probe Nr. 13 (RB_175) aus Tabelle 4.3.1, 2 Zyklen zwischen 100 ◦C und 650 ◦C,
Heizrate 5 K/min.
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Abb. A.5.2: Pulverdiffraktogramm für die Probe Nr. 13 (RB_175) aus Tabelle 4.3.2, Gussprobe. Neben der
βZn-Phase-Phase sind die Reflexe von (Mg) und Mg21Zn25 zu erkennen.
Abb. A.5.3: Pulverdiffraktogramm für die Probe Nr. 14 (RB_248) aus Tabelle 4.3.2, Gussprobe. Neben der
q-Phase sind die Reflexe der Mg21Zn25-Phase und von (Mg) zu sehen.
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Abb. A.5.4: Pulverdiffraktogramm für die Probe Nr. 16 (RB_254) aus Tabelle 4.3.2, hergestellt durch
Schmelzzentrifugation, abzentrifugierte Kristalle oberhalb des Ta-Siebes. Die Φ-Phase kristallisiert hier
zusammen mit der q-Phase.
Abb. A.5.5: Pulverdiffraktogramm für die q-Phase, Probe Nr. 19 (RB_026) aus Tabelle 4.3.2, hergestellt
mit Schmelzspinner nach einer Wärmebehandlung über 3 Wochen bei 330 ◦C und 360 ◦C. Ein Teil der
q-Phase hat sich in τ2-Phase umgewandelt, die Umwandlung ist nicht vollständig. Das Resultat ist für beide
Temperaturen ähnlich.
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Abb. A.5.6: Pulverdiffraktogramm für die Probe Nr. 17 (RB_258) aus Tabelle 4.3.2, hergestellt durch
Schmelzzentrifugation, abzentrifugierte Kristalle oberhalb des Ta-Siebes. Neben der q-Phase sind die Reflexe
einer anderen, bisher unbekannten Phase zu erkennen.
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Abb. A.5.7: Pulverdiffraktogramm für die q-Phase, Probe Nr. 19 (RB_026) aus Tabelle 4.3.2, hergestellt mit
Schmelzspinner und für 10 Tage bei 360 ◦C wärmebehandelt. Die Indizierung der Reflexe wurde von [82]
übernommen.
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A.6 Zusätzliche Informationen über die βZn-Phase im System Al-Mg-
Zn
Tab. A.6.1: Probenummern für die drei neuen Phasen im Text und laufende Probennummern im Laborbuch.
Text Labor- Text Labor-
Nr. buch Nr. Nr. buch Nr.
1 RB_233 9 RB_161
2 RB_255 10 RB_167
3 RB_209 11 RB_166
4 RB_251 12 RB_170
5 RB_109 13 RB_309
6 RB_129 14 RB_206
7 RB_181b 15 RB_158
8 RB_184 16 RB_178
Tab. A.6.2: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für βZn an der Zusam-
mensetzung Al8,1Mg43,1Zn48,8 (Kristall und Probe Nr. 1 aus Tabelle 4.4.1).
Atom Wy. x y z Ueq Occ.
M1 192i 0,022114(6) 0,091013(6) 0,294298(6) 17,89(5) 0,864(2) Al + 0,136(2) Zn
M2 96h 0 -0,134682(6) 0,134682(6) 17,58(6) 0,863(2) Al + 0,137(2) Zn
M3 96g 0,022384(6) 0,022384(6) 0,091371(8) 17,05(6) 0,848(2) Al + 0,152(2) Zn
Mg4 96g -0,05631(2) -0,05631(2) 0,07782(2) 19,7(2) 1
M5 96g 0,092134(6) 0,092134(6) 0,360886(9) 18,44(7) 0,789(2) Al + 0,211(2) Zn
Mg6 96g -0,08065(2) -0,08065(2) 0,18783(2) 23,84(2) 1
M7 96g 0,09332(2) 0,09332(2) 0,52232(3) 28,6(2) 0,171(1) Al + 0,329(1) Zn
M8 96g 0,04432(4) 0,04432(4) 0,63239(5) 28,6(2) 0,105(1) Al + 0,145(1) Zn
M9 96g 0,11703(5) 0,11703(5) 0,73374(6) 28,6(2) 0,090(1) Al + 0,077(1) Zn
Al10 96g 0,0766(1) 0,0766(1) 0,5464(2) 28,6(2) 0,122(2)
M11 96g 0,01379(2) 0,01379(2) 0,36533(2) 51,2(2) 0,860(2) Mg + 0,140(2) Zn
Mg13 96g 0,05618(9) 0,05618(9) 0,4598(1) 41,0(7) 0,537(2)
Zn14 96g 0,05889(3) 0,05889(3) 0,44125(3) 20,23(2) 0,463(2)
Mg15 48 f 0,01053(3) -0,125 -0,125 19,7(2) 1
M16 32e 0,090957(8) 0,090957(8) 0,090957(8) 17,72(7) 0,921(3) Al + 0,079(3) Zn
Mg17 32e 0,19159(2) 0,19159(2) 0,19159(2) 19,0(1) 1
Mg18 32e 0,25530(2) 0,25530(2) 0,25530(2) 20,6(2) 1
Mg19 96g 0,31775(3) 0,31775(3) 0,30167(5) 28,6(2) 0,164(1) Mg + 0,086(1) Zn
M21 32e 0,47843(3) 0,47843(3) 0,47843(3) 25,3(3) 0,131(2) Al + 0,369(2) Zn
M22 16c 0 0 0 17,13(9) 0,921(3) Al + 0,079(3) Zn
Mg23 8b 0,375 0,375 0,375 20,0(3) 1
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Abb. A.6.1: a) Ungeordnete kugelförmige Cluster in Struktur der Mg2Al3 β-Phase sind tetraedrisch über
isolierte OR verknüpft (rote Verbindungen, Al21 ist eine halbbesetzte Lage). b) Geordnete Struktureinheiten
der β-Phase, aufgebaut aus Friauf-Polyedern. c) Einbettung der ungeordneten Kugelcluster in die geordneten
Struktureinheiten aus Friauf-Polyedern.
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Abb. A.6.2: a) Friauf-Polyeder und b) überkapptes pentagonales Prisma als Koordinationspolyeder von
Mg23 im Zentrum der ungeordneten kugelförmigen Cluster in Struktur der Mg2Al3 β-Phase, tetraedrisch
umgeben von isolierten OR, deren Position durch Al21 angedeutet ist. Die isolierten OR sind von großen
PR umspannt, an deren Ecken sich Mg-Atome befinden. c) Die sechs verschiedenen Orientierungen des
pentagonalen Prismas nach Samson [69]. d) Die langen Achsen der überkappten pentagonalen Prismen
verlaufen durch Al8, welches die Fünfecke überkappt. Die Achsen sind Raumdiagonalen eines Kuboktaeders.
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Tab. A.6.3: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für Al8,1Mg43,1Zn48,8 (weisse Reihen, Kristall 1,
Probe Nr. βZn-1) und Al6,3Mg42,8Zn50,9 (graue Reihen, Kristall 2, Probe Nr. βZn-2). Die Ergebnisse der
Phasenanalyse für beide Proben sind in Tabelle 4.4.1 angegeben.
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
M1 18,71(9) 18,61(9) 15,96(8) 2,43(6) -3,23(6) -0,41(6)
M1 17,93(8) 17,91(9) 15,04(8) 2,30(6) -3,36(6) -0,40(6)
M2 16,8(1) 17,56(8) 17,56(8) -1,89(6) -1,89(6) -1,32(9)
M2 16,0(1) 16,57(8) 16,57(8) -2,18(6) -2,18(6) -1,39(9)
M3 18,32(9) 18,32(9) 13,6(1) -1,30(9) 2,13(6) 2,13(6)
M3 17,62(8) 17,62(8) 13,4(1) -1,41(9) 1,88(6) 1,88(6)
Mg4 16,4(2) 16,4(2) 19,7(3) 0,4(2) 1,4(2) 1,4(2)
Mg4 15,9(2) 15,9(2) 18,0(3) 0,4(2) 1,5(2) 1,5(2)
M5 16,73(9) 16,73(9) 22,2(1) -0,2(1) -2,51(7) -2,51(7)
M5 16,28(9) 16,28(9) 21,0(1) -0,0(9) -2,73(6) -2,73(6)
Mg6 21,8(2) 21,8(2) 21,1(3) 8,2(3) -0,3(2) -0,3(2)
Mg6 21,3(2) 21,3(2) 21,4(3) 7,2(3) -0,8(2) -0,8(2)
M7 27,1(4) 27,1(4) 18,6(5) 2,4(4) -1,0(3) -1,0(3)
M7 27,0(3) 27,0(3) 19,6(4) 1,8(3) -2,0(2) -2,0(2)
M8 20,1(6) 20,1(6) 105(2) 1,8(6) -4,4(6) -24,4(6)
M8 23,0(6) 23,0(6) 120(2) 3,5(6) -8,7(7) -28,7(7)
M9 29(1) 29(1) 15,5(9) -8(1) 6,4(5) 6,4(5)
M9 34(1) 34(1) 18,0(9) -5(1) 6,6(5) 6,6(5)
Al10 27,1(4) 27,1(4) 18,6(5) 2,4(4) -1,0(3) -1,0(3)
Al10 27,0(3) 27,0(3) 19,6(4) 1,8(3) -2,0(2) -2,0(2)
M11 50,9(3) 50,9(3) 45,6(4) 7,9(3) -5,6(3) -25,6(3)
M11 51,5(3) 51,5(3) 43,1(4) 7,2(3) -4,4(3) -24,4(3)
Mg13 34,2(8) 34,2(8) 45(2) 3,7(8) -6(1) -6,(1)
Mg13 34,3(8) 34,3(8) 43(1) 3,6(8) -8(1) -8,(1)
Zn14 24,4(2) 24,4(2) 13,0(3) 4,0(2) -0,9(2) -0,9(2)
Zn14 23,4(2) 23,4(2) 13,0(3) 3,5(2) -0,9(2) -0,9(2)
Mg15 18,5(5) 16,5(3) 16,5(3) 0 0 2,1(3)
Mg15 18,1(5) 15,4(3) 15,4(3) 0 0 1,5(3)
Zn16 18,69(9) 18,69(9) 18,69(9) -2,61(8) -2,61(8) -2,61(8)
Zn16 17,08(9) 17,08(9) 17,08(9) -2,82(8) -2,82(8) -2,82(8)
Mg17 16,8(2) 16,8(2) 16,8(2) -1,5(3) -1,5(3) -1,5(3)
Mg17 17,7(2) 17,7(2) 17,7(2) -1,5(3) -1,5(3) -1,5(3)
Mg18 18,4(2) 18,4(2) 18,4(2) 0,8(3) 0,8(3) 0,8(3)
Mg18 18,1(2) 18,1(2) 18,1(2) 2,1(3) 2,1(3) 2,1(3)
M19 32(1) 32(1) 57(3) 6,8(8) -5(1) -25,(1)
M19 29,2(9) 29,2(9) 54(2) 7,3(7) -3,3(10) -23,3(10)
M21 26,5(5) 26,5(5) 26,5(5) 7,5(4) 7,5(4) 7,5(4)
M21 25,5(4) 25,5(4) 25,5(4) 5,8(3) 5,8(3) 5,8(3)
Zn22 18,2(1) 18,2(1) 18,2(1) -2,0(1) -2,0(1) -2,0(1)
Zn22 16,7(1) 16,7(1) 16,7(1) -2,0(1) -2,0(1) -2,0(1)
Mg23 16,8(5) 16,8(5) 16,8(5) 0 0 0
Mg23 14,0(4) 14,0(4) 14,0(4) 0 0 0
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Abb. A.6.3: Pulverdiffraktogramm für die βZn-Phase, Probe Nr. 5 (RB_167) aus Tabelle 4.4.2. Der verfeinerte
Zellparameter beträgt a = 27,4805(7) Å.
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Abb. A.6.4: Pulverdiffraktogramm für die Probe Nr. 8 (RB_184) aus Tabelle 4.4.2. Neben der βZn-Phase
und MgZn2 sind die Reflexe einer anderen, bisher unbekannten Phase zu erkennen.
Abb. A.6.5: Pulverdiffraktogramm Probe Nr. 12 (RB_170) aus Tabelle 4.4.2. Neben der βZn-Phase sind die
Reflexe einer anderen, bisher unbekannten Phase zu erkennen.
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A.7 Zusätzliche Informationen über die τd-Phase im System Al-Mg-
Zn
Tab. A.7.1: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) for Al2,8Mg42,1Zn55,1, Probe Nr. 3 aus Tabelle 4.4.1.
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
M1 13,0(5) 15,8(5) 17,4(6) -0,9(3) -0,5(4) 2,7(4)
M2 15,9(5) 17,8(5) 19,4(5) 1,2(4) 0,4(4) 1,8(4)
M3 18,2(5) 18,0(5) 22,2(6) -1,3(4) -1,6(5) 1,6(4)
M4 14,1(4) 16,8(4) 19,3(5) -1,9(4) 1,8(3) -2,4(4)
M5 13,1(5) 15,9(5) 17,6(5) 1,8(4) 1,3(4) 1,4(4)
M6 12,7(4) 15,4(4) 16,2(5) -0,6(4) -3,6(4) 0,2(4)
Zn7 17,6(5) 17,0(5) 20,5(5) -0,4(4) 2,7(5) 0,5(4)
M8 11,9(5) 13,3(5) 15,4(5) 0,6(4) 3,7(4) 0,1(4)
M9 11,6(4) 15,0(4) 16,6(5) 0,5(4) 1,4(4) 1,7(4)
M10 16,8(4) 17,9(5) 20,5(5) -0,1(4) -1,8(4) 2,7(4)
M11 18,9(6) 12,9(6) 13,7(6) 0 0 -2,2(4)
Mg12 8(2) 23(2) 27(2) 0 0 -10,(2)
Mg13 15,(2) 17(2) 21(2) 0 0 -3(2)
Zn14 20,3(5) 10,2(5) 21,0(6) 0 0 -0,7(4)
M15 20,9(7) 11,4(6) 16,8(6) 0 0 2,4(5)
Mg16 11(2) 22(2) 24(2) 0 0 -17(2)
Mg17 23(2) 14(2) 18(2) 0 0 3(2)
Mg18 19(2) 14(2) 17(2) 0 0 1(2)
Mg19 18(2) 11(2) 19(2) 0 0 2(2)
M20 18,2(7) 14,3(7) 10,4(6) 0 0 0,5(6)
Mg21 4(1) 14,3(2) 34(2) 0 0 -16(2)
Mg22 13(1) 20(2) 18(2) 0 0 1(2)
Mg23 19(2) 17(2) 20(2) 0 0 4(2)
Mg24 16(2) 17(2) 17(2) 0 0 -1(2)
M25 16,0(7) 07,6(6) 17,2(7) 0 0 -0,4(6)
Mg26 13(2) 14(2) 23(2) 0 0 7(1)
Mg27 17(2) 16(2) 16(2) 0 0 -1(2)
Mg28 18(2) 09(2) 26(2) 0 0 5(2)
M29 19,7(7) 16,0(7) 12,6(7) 0 0 0,5(6)
Mg30 17(2) 19(2) 12(2) 0 0 -1(2)
Mg31 18(2) 20(2) 16(2) 0 0 6(1)
M32 21,3(7) 13,3(6) 20,2(7) 0 0 -1,9(6)
Mg33 15(2) 24(2) 20(2) 0 0 5(2)
M34 17,4(6) 191(6) 18,7(6) 0 0 3,9(5)
Mg35 18(2) 17(2) 20,(2) 0 0 -1(2)
M36 22,1(6) 11,3(6) 19,5(6) 0 0 -0,6(5)
Mg37 19(2) 20,3(2) 9(2) 0 0 3(2)
Mg38 26(2) 16,(2) 20(2) 0 0 2(2)
Zn39 21,9(6) 19,3(6) 13,5(6) 0 0 0,0(6)
M40 18,2(6) 14,3(5) 12,1(6) 0 0 0,0(6)
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Tab. A.7.2: Anisotrope Auslenkungsparameter (in pm2) for Al2,8Mg42,1Zn55,1, Probe Nr. 3 aus Tabelle 4.4.1,
fortgesetzt.
Atom U11 U22 U33 U23 U13 U12
Mg41 17(2) 20(2) 20(2) 0 0 -4(2)
Mg42 19(2) 20(2) 14(2) 0 0 3(2)
M43 20,9(7) 11,8(7) 21,3(8) 0 0 1,2(5)
Zn44 19,5(6) 11,3(6) 18,2(6) 0 0 1,5(5)
Mg45 15(2) 17,(2) 17(2) 0 0 3(2)
M46 19,0(6) 20,5(7) 20,2(7) 0 0 -3,1(6)
M47 18,2(6) 17,5(6) 15,5(6) 0 0 2,5(5)
M48 20,8(6) 10,9(6) 17,4(6) 0 0 -1,3(5)
Mg49 22(2) 14,(2) 21(2) 0 0 -1(2)
M50 18,5(8) 16,6(8) 10,4(7) 0 0 0,2(5)
Zn51 26,2(7) 17,8(7) 16,3(8) 0 0 0,2(5)
Mg52 21(2) 12(2) 16(2) 0 0 -2(2)
Mg53 31(2) 22(2) 17(2) 0 0 -6(2)
Mg54 17(2) 16(2) 17(2) 0 0 0(2)
Zn55 23,1(7) 10,3(6) 18,6(7) 0 0 -1,0(5)
M56 19,4(8) 9,5(7) 21,5(8) 0 0 -0,1(5)
Mg57 11(2) 21(2) 19(2) 0 0 4,(2)
Mg58 13(2) 15(2) 17(2) 0 0 -3,(2)
M59 17,7(6) 14,6(6) 19,2(7) 0 0 -5,6(5)
M60 15,1(7) 20,2(7) 19,0(7) 0 0,6(6) 0
Zn61 16,9(6) 18,2(7) 20,4(7) 0 3,9(6) 0
M62 11,2(7) 14,8(7) 14,5(7) 0 3,2(6) 0
M63 12,6(6) 15,2(6) 17,4(7) 0 -3,2(5) 0
Zn64 15,7(5) 15,2(5) 18,1(6) 0 -0,4(5) 0
Zn65 23,4(9) 17,3(9) 14,6(9) 0 0 0
Mg66 18(2) 22(2) 12(2) 0 0 0
M67 20(1) 14(1) 13,9(1) 0 0 0
Mg68 19(2) 24(3) 26(3) 0 0 0
M69 15,(1) 15(1) 12(1) 0 0 0
Zn70 21,1(9) 16,2(8) 12,8(9) 0 0 0
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Abb. A.7.1: Rückstreuelektronenbild der Gussprobe Nr. RB_144 (Al2,4Mg39,4Zn58,2, ICP-OES), nahe
der Zusammensetzung der Proben Nr. 6 (RB_129, Al2,6Mg39,9Zn57,5, Tab. 4.4.1) und Nr. 13 (RB_309,
Al3,0Mg40,1Zn56,9, Tab. 4.4.2). Der Phasenkontrast zwischen der primären Phase MgZn2 (Al3Mg37Zn60,
EDXS, Markierungen 1 – 3) und der sekundären τd-Phase (Al3Mg41Zn56, Markierungen 4 und 5) ist äusserst
gering. Tertiäre Phase ist Mg21Zn25 (Al4Mg49Zn47, Markierungen 6 und 7), daneben ist noch ein Eutektikum
(Markierungen 8 und 9) erkennbar.
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Abb. A.7.2: Pulverdiffraktogramm für die Probe Nr. RB_144, Gussprobe. Neben der τd-Phase sind die
Reflexe von MgZn2, Mg21Zn25 zu erkennen.
Abb. A.7.3: Pulverdiffraktogramm für die τd-Phase, Probe Nr. RB_187, hergestellt mit Schmelzzentrifuge,
gleiche nominelle Zusammensetzung wie Probe Nr. 3 (RB_209) aus Tabelle 4.4.1. Die Zusammensetzung
der τd-Phase in Probe RB_187 beträgt nach EDXS Al3Mg42Zn55.
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A.8 Zusätzliche Informationen über die λ-Phase im System Al-Mg-
Zn
Tab. A.8.1: Durch zusätzliche Inversionssymmetrie verküpfte Lagen in der Struktur der λ-Phase.
Atom 1 Atom 2 Atom 1 Atom 2 Atom 1 Atom 2
M1 Zn60 Mg72 Mg187 Mg171 Mg84
Mg2 Mg212 Mg73 Mg184 M172 M161
M3 M43 Zn74 Zn180 M174 Zn79
M4 M44 Zn76 Zn181 M176 Zn183
M7 M69 Zn81 Zn175 Zn177 Zn130
Zn9 M22 M82 M149 M178 M77
Zn10 Zn117 M85 Mg170 Zn182 M112
M11 Zn20 M86 Zn169 Zn185 Zn95
Mg13 Mg231 Mg94 Mg114 Mg190 Mg126
M14 Zn98 Zn96 M145 M191 M123
M15 M55 Zn97 M156 Mg192 Mg66
Mg17 Mg226 Mg103 Mg148 Zn200 Zn90
M19 M83 M104 Mg150 Zn201 Zn57
M21 Mg225 M106 M166 Mg204 Mg18
M23 M224 M110 M105 Zn209 Zn56
Mg26 Mg8 M113 M186 M213 M40
Mg27 Mg12 Mg115 Mg143 Zn214 M42
Mg29 Mg217 Zn118 Zn138 M219 M78
Zn30 Zn216 Mg122 Mg136 M220 M202
M33 M107 Zn129 Zn127 Mg221 Mg25
Mg34 Mg234 Mg131 Mg121 Mg222 Mg53
Mg35 Mg61 M132 Mg126 M223 Zn24
Mg36 Mg168 Zn134 M179 Zn227 Zn49
Mg38 Mg215 Mg137 Mg124 Zn228 Zn32
M41 Zn211 Zn139 Zn153 Zn229 M31
M45 M210 Zn141 Zn116 M232 M230
Mg46 Mg39 M142 Zn119 M233 M80
Mg47 Mg208 Zn144 M111 M235 Mg5
Zn48 Zn207 Mg147 Mg146 Mg236 Mg16
Mg50 M206 Zn151 Zn99 Mg238 Mg71
Mg51 Mg135 Zn152 Zn100 Mg239 Mg70
Mg52 Mg203 M154 M101 Mg240 Mg102
M58 M199 Mg158 Mg197 Zn241 Zn75
Zn59 M198 Zn159 Zn157 M252 Zn259
Mg62 Mg37 M160 Zn140 Zn253 Zn265
Zn63 Zn195 Zn162 Zn92 Mg254 Mg264
Zn64 Zn193 M163 Mg93 Mg255 Mg263
Zn65 Zn196 Zn164 Zn91 M260 Mg258
M67 M194 Mg165 Mg87 M261 M257
M68 M6 Mg167 Mg89 Mg262 Mg256
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Tab. A.8.2: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für für
Al2,7Mg41,5Zn55,8, Probe Nr. 4 aus Tabelle 4.4.1.
Atom Wy. x y z Ueq Occ.
M1 6c 0,0021(3) 0,7354(3) 0,0825(4) 18,9(7) 0,89(2) Zn + 0,11(2) Al
Mg2 6c 0,0182(8) 0,8043(8) 0,1974(5) 23(2) 1
M3 6c 0,0235(3) 0,8129(3) 0,0454(4) 17,6(8) 0,91(2) Zn + 0,09(2) Al
M4 6c 0,0234(3) 0,8140(3) 0,1185(4) 15,4(8) 0,78(2) Zn + 0,22(2) Al
Mg5 6c 0,0539(8) 0,8387(8) 0,2491(5) 36(2) 1
M6 6c 0,0705(4) 0,7877(4) 0,0097(4) 19(1) 0,58(2) Zn + 0,42(2) Al
M7 6c 0,0728(3) 0,7872(3) 0,1531(4) 14,3(8) 0,91(2) Zn + 0,09(2) Al
Mg8 6c 0,0755(7) 0,1439(7) 0,9163(5) 18(2) 1
Zn9 6c 0,0768(3) 0,9455(3) 0,1072(4) 28,9(9) 1
Zn10 6c 0,0789(3) 0,6132(3) 0,1186(4) 16,9(6) 1
M11 6c 0,0805(3) 0,9520(3) 0,0613(4) 25,1(9) 0,80(2) Zn + 0,20(2) Al
Mg12 6c 0,0818(7) 0,1451(7) 0,0124(5) 20(2) 1
Mg13 6c 0,0829(7) 0,1502(7) 0,1540(5) 20(2) 1
M14 6c 0,1028(3) 0,6868(3) 0,1540(4) 18,7(7) 0,95(2) Zn + 0,05(2) Al
M15 6c 0,1032(3) 0,8643(3) 0,0821(4) 17,8(8) 0,87(2) Zn + 0,13(2) Al
Mg16 6c 0,1067(7) 0,9618(7) 0,9649(5) 21(2) 1
Mg17 6c 0,1160(7) 0,9609(7) 0,2066(5) 17(2) 1
Mg18 6c 0,1256(7) 0,7601(7) 0,8730(5) 20(2) 1
M19 6c 0,1269(3) 0,7620(3) 0,1903(4) 18,0(8) 0,82(2) Zn + 0,18(2) Al
Zn20 6c 0,1289(3) 0,0762(3) 0,9870(4) 251(9) 1
M21 6c 0,1290(3) 0,0876(3) 0,2243(4) 17(1) 0,64(2) Zn + 0,36(2) Al
M22 6c 0,1298(3) 0,0761(4) 0,9398(4) 28,9(9) 0,78(2) Zn + 0,22(2) Al
M23 6c 0,1314(3) 0,0756(3) 0,1772(4) 26,0(9) 0,82(2) Zn + 0,18(2) Al
Zn24 6c 0,1319(3) 0,4125(3) 0,8819(4) 18,9(8) 1
Mg25 6c 0,1325(7) 0,4128(7) 0,7992(5) 16(2) 1
Mg26 6c 0,1509(7) 0,0612(7) 0,1299(5) 18(2) 1
Mg27 6c 0,1525(7) 0,0642(8) 0,0353(5) 20(2) 1
Mg28 6c 0,1556(5) 0,0991(5) 0,2723(5) 25(2) 1
Mg29 6c 0,1680(8) 0,8719(8) 0,2249(5) 24(2) 1
Zn30 6c 0,1681(3) 0,8930(3) 0,1772(4) 23,2(6) 1
M31 6c 0,1690(3) 0,8930(3) 0,9409(4) 17,9(7) 0,88(2) Zn + 0,12(2) Al
Zn32 6c 0,1706(3) 0,8949(3) 0,9866(4) 20,2(6) 1
M33 6c 0,1775(4) 0,7406(4) 0,2267(4) 23(1) 0,56(2) Zn + 0,44(2) Al
Mg34 6c 0,1785(7) 0,9162(7) 0,0384(5) 17(2) 1
Mg35 6c 0,1791(8) 0,9172(8) 0,1249(5) 19(2) 1
Mg36 6c 0,1801(7) 0,5666(7) 0,1092(5) 16(2) 1
Mg37 6c 0,1807(7) 0,9223(7) 0,8892(5) 15(2) 1
Mg38 6c 0,1837(7) 0,5647(7) 0,0547(5) 17(2) 1
Mg39 6c 0,1965(7) 0,2133(7) 0,9633(5) 21(2) 1
M40 6c 0,2037(3) 0,8178(3) 0,0098(4) 19,0(8) 0,86(2) Zn + 0,14(2) Al
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Tab. A.8.3: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für für
Al2,7Mg41,5Zn55,8, Probe Nr. 4 aus Tabelle 4.4.1, fortgesetzt.
Atom Wy. x y z Ueq Occ.
M41 6c 0,2045(3) 0,8161(3) 0,1543(4) 18,1(7) 0,91(2) Zn + 0,09(2) Al
M42 6c 0,2052(3) 0,8166(3) 0,9187(4) 18,6(8) 0,79(2) Zn + 0,21(2) Al
M43 6c 0,2105(3) 0,0235(3) 0,0002(4) 17,6(8) 0,85(2) Zn + 0,15(2) Al
M44 6c 0,2105(3) 0,0223(3) 0,9270(4) 15,4(8) 0,85(2) Zn + 0,15(2) Al
M45 6c 0,2108(3) 0,0212(3) 0,1643(4) 17,7(9) 0,76(2) Zn + 0,24(2) Al
Mg46 6c 0,2127(7) 0,0157(7) 0,0829(5) 21(2) 1
Mg47 6c 0,2175(7) 0,0301(7) 0,2443(5) 22(2) 1
Zn48 6c 0,2246(3) 0,8875(2) 0,0822(4) 14,4(5) 1
Zn49 6c 0,2284(3) 0,8940(3) 0,8453(4) 21,6(6) 1
Mg50 6c 0,2307(8) 0,7139(8) 0,1265(5) 22(2) 1
Mg51 6c 0,2323(7) 0,7177(7) 0,1799(5) 17(2) 1
Mg52 6c 0,2347(8) 0,3629(8) 0,0549(5) 20(2) 1
Mg53 6c 0,2379(7) 0,3628(7) 0,8178(5) 18(2) 1
Mg54 6c 0,2404(5) 0,3602(5) 0,2733(6) 35(3) 1
M55 6c 0,2416(3) 0,1045(3) 0,9634(4) 17,8(8) 0,74(2) Zn + 0,26(2) Al
Zn56 6c 0,2558(3) 0,7936(3) 0,8443(4) 16,3(6) 1
Zn57 6c 0,2560(3) 0,7899(3) 0,0821(4) 15,0(5) 1
M58 6c 0,2604(3) 0,1766(3) 0,2368(4) 17,3(8) 0,88(2) Zn + 0,12(2) Al
Zn59 6c 0,2614(3) 0,9971(3) 0,2015(4) 17,1(7) 1
Zn60 6c 0,2645(3) 0,0006(3) 0,9640(4) 18,9(7) 1
Mg61 6c 0,2647(8) 0,1784(8) 0,9194(5) 19(2) 1
Mg62 6c 0,2657(7) 0,1818(7) 0,1562(5) 15(2) 1
Zn63 6c 0,2795(3) 0,8663(3) 0,1186(4) 16,1(6) 1
Zn64 6c 0,2809(2) 0,6905(2) 0,0834(4) 15,0(5) 1
Zn65 6c 0,2821(3) 0,8696(3) 0,0452(4) 16,3(6) 1
Mg66 6c 0,2827(7) 0,8754(7) 0,9637(5) 17(2) 1
M67 6c 0,2853(4) 0,0719(4) 0,1286(4) 18(1) 0,62(2) Zn + 0,38(2) Al
M68 6c 0,2858(4) 0,0745(4) 0,0371(4) 19(1) 0,58(2) Zn + 0,42(2) Al
M69 6c 0,2857(3) 0,0738(3) 0,8928(4) 14,3(8) 0,80(2) Zn + 0,20(2) Al
Mg70 6c 0,3130(7) 0,9736(7) 0,0078(5) 16(2) 1
Mg71 6c 0,3142(8) 0,9740(7) 0,9208(5) 17(2) 1
Mg72 6c 0,3145(7) 0,3294(7) 0,2267(5) 16(2) 1
Mg73 6c 0,3146(8) 0,9713(8) 0,1559(5) 22(2) 1
Zn74 6c 0,3220(3) 0,9957(3) 0,1059(4) 18,3(6) 1
Zn75 6c 0,3235(3) 0,9981(3) 0,8692(4) 21,0(6) 1
Zn76 6c 0,3237(3) 0,9969(3) 0,0602(4) 16,6(5) 1
M77 6c 0,3319(3) 0,8456(3) 0,0091(4) 19,1(8) 0,86(2) Zn + 0,14(2) Al
M78 6c 0,3325(3) 0,8460(3) 0,9182(4) 20,4(9) 0,90(2) Zn + 0,10(2) Al
Zn79 6c 0,3580(3) 0,7438(3) 0,9170(4) 18,4(8) 1
M80 6c 0,3580(3) 0,9218(3) 0,8441(4) 14,5(8) 0,89(2) Zn + 0,11(2) Al
Zn81 6c 0,3580(3) 0,9173(3) 0,0825(4) 16,0(5) 1
M82 6c 0,3610(3) 0,5666(3) 0,2283(4) 18,3(9) 0,76(2) Zn + 0,24(2) Al
M83 6c 0,3646(3) 0,1274(3) 0,8551(4) 18,0(8) 0,82(2) Zn + 0,18(2) Al
Mg84 6c 0,3652(7) 0,1262(7) 0,9359(5) 16(2) 1
M85 6c 0,3652(6) 0,1281(6) 0,0802(5) 11(2) 0,99(1) Mg + 0,01(1) Zn
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Tab. A.8.4: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für für
Al2,7Mg41,5Zn55,8, Probe Nr. 4 aus Tabelle 4.4.1, fortgesetzt.
Atom Wy. x y z Ueq Occ.
Zn86 6c 0,3724(3) 0,4726(3) 0,2505(4) 23,0(7) 0,88(2) Zn + 0,12(2) Al
Mg87 6c 0,3823(7) 0,8192(7) 0,9653(5) 17(2) 1
M88 6c 0,3823(2) 0,3755(2) 0,2739(4) 18(1) 0,85(1) Zn + 0,15(1) Al
Mg89 6c 0,3837(7) 0,8186(7) 0,8190(5) 13(2) 1
Zn90 6c 0,3848(3) 0,6414(2) 0,1537(4) 15,6(5) 1
Zn91 6c 0,3851(3) 0,6411(3) 0,0105(4) 18,7(6) 1
Zn92 6c 0,3872(3) 0,0267(3) 0,9640(4) 15,9(5) 1
Mg93 6c 0,3890(8) 0,4684(8) 0,8003(5) 30(2) 1
Mg94 6c 0,3902(8) 0,4650(8) 0,1978(5) 22(2) 1
Zn95 6c 0,4097(3) 0,7189(3) 0,8449(4) 25,7(6) 1
Zn96 6c 0,4119(3) 0,5409(3) 0,1550(4) 18,6(7) 1
Zn97 6c 0,4153(3) 0,1015(3) 0,0367(4) 16,9(7) 1
Zn98 6c 0,4163(3) 0,1032(3) 0,8928(4) 18,7(7) 1
Zn99 6c 0,4250(3) 0,9498(3) 0,9409(4) 20,2(6) 1
Zn100 6c 0,4260(3) 0,9507(3) 0,9871(4) 15,0(5) 1
M101 6c 0,4276(3) 0,2734(3) 0,7953(4) 19,8(8) 0,83(2) Zn + 0,17(2) Al
Mg102 6c 0,4289(7) 0,9741(7) 0,8894(5) 21(2) 1
Mg103 6c 0,4310(7) 0,9741(7) 0,0370(5) 17(2) 1
M104 6c 0,4313(6) 0,9750(6) 0,1274(4) 15(2) 0,95(2) Mg + 0,05(2) Zn
M105 6c 0,4319(3) 0,9706(3) 0,8096(4) 17,4(8) 0,91(2) Zn + 0,09(2) Al
M106 6c 0,4355(3) 0,6172(3) 0,1913(4) 16,7(8) 0,78(2) Zn + 0,22(2) Al
M107 6c 0,4355(4) 0,1753(4) 0,8187(4) 23(1) 0,61(2) Zn + 0,39(2) Al
M108 6c 0,4366(2) 0,1779(2) 0,2717(4) 14(1) 0,86(1) Zn + 0,14(1) Al
Mg109 6c 0,4428(5) 0,6153(5) 0,2723(5) 27(2) 1
M110 6c 0,4589(3) 0,4314(3) 0,2369(4) 17,4(8) 0,91(2) Zn + 0,09(2) Al
M111 6c 0,4594(3) 0,8722(3) 0,0093(4) 19,4(8) 0,87(2) Zn + 0,13(2) Al
M112 6c 0,4598(4) 0,8727(4) 0,9185(4) 31(1) 0,79(2) Zn + 0,21(2) Al
M113 6c 0,4604(3) 0,6919(3) 0,2267(4) 19,0(9) 0,72(2) Zn + 0,28(2) Al
Mg114 6c 0,4643(8) 0,0752(8) 0,8468(5) 22(2) 1
Mg115 6c 0,4646(7) 0,0695(7) 0,0832(5) 16(2) 1
Zn116 6c 0,4662(3) 0,0795(3) 0,0003(4) 16,1(6) 1
Zn117 6c 0,4668(3) 0,0773(3) 0,9275(4) 16,9(6) 1
Zn118 6c 0,4785(3) 0,9430(2) 0,0819(4) 13,2(5) 1
Zn119 6c 0,4819(3) 0,9475(3) 0,8461(4) 18,8(8) 1
Mg120 6c 0,4834(5) 0,7684(5) 0,2737(5) 24(2) 1
Mg121 6c 0,4844(7) 0,7713(7) 0,9868(5) 18(2) 1
Mg122 6c 0,4851(7) 0,7678(7) 0,0361(5) 16(2) 1
M123 6c 0,4866(3) 0,7700(3) 0,8089(4) 15,8(7) 0,86(2) Zn + 0,14(2) Al
Mg124 6c 0,4865(7) 0,7680(7) 0,9392(5) 15(1) 1
M125 6c 0,4887(2) 0,5105(2) 0,2734(4) 15(1) 0,86(1) Zn + 0,14(1) Al
Mg126 6c 0,4887(8) 0,7728(8) 0,8895(5) 28(4) 1
Zn127 6c 0,4906(2) 0,1559(2) 0,9630(4) 13,2(5) 1
Mg128 6c 0,4974(6) 0,4140(6) 0,8161(5) 13(3) 1
Zn129 6c 0,5085(2) 0,8432(2) 0,0814(4) 13,2(5) 1
Zn130 6c 0,5095(3) 0,8462(3) 0,8449(4) 20,4(6) 1
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Tab. A.8.5: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für für
Al2,7Mg41,5Zn55,8, Probe Nr. 4 aus Tabelle 4.4.1, fortgesetzt.
Atom Wy. x y z Ueq Occ.
Mg131 6c 0,5119(7) 0,2318(7) 0,0585(5) 18(2) 1
M132 6c 0,5134(6) 0,5815(7) 0,2272(5) 28(4) 0,93(2) Mg + 0,07(2) Zn
Zn133 6c 0,5135(2) 0,4063(2) 0,2726(4) 22,7(8) 1
Zn134 6c 0,5139(3) 0,6697(3) 0,1547(4) 18,7(7) 1
Mg135 6c 0,5146(7) 0,2285(7) 0,8637(5) 17(2) 1
Mg136 6c 0,5166(7) 0,2300(7) 0,0065(5) 16(2) 1
Mg137 6c 0,5172(7) 0,2309(7) 0,1058(5) 15(14) 1
Zn138 6c 0,5204(3) 0,0567(2) 0,9635(4) 13,2(5) 1
Zn139 6c 0,5240(3) 0,5755(3) 0,1782(4) 21,4(6) 1
Zn140 6c 0,5343(3) 0,9231(3) 0,8815(4) 18,6(8) 1
Zn141 6c 0,5346(3) 0,9240(3) 0,0451(4) 16,1(6) 1
M142 6c 0,5357(3) 0,4835(3) 0,2026(4) 18,8(8) 0,90(2) Zn + 0,10(2) Al
Mg143 6c 0,5361(7) 0,9290(7) 0,9640(5) 16(2) 1
Zn144 6c 0,5407(3) 0,1281(3) 0,0376(4) 19,4(8) 1
M145 6c 0,5412(3) 0,1277(3) 0,8929(4) 18,6(7) 0,92(2) Zn + 0,08(2) Al
Mg146 6c 0,5609(7) 0,3824(7) 0,3733(5) 21(2) 1
Mg147 6c 0,5651(7) 0,3830(7) 0,1745(5) 21(2) 1
Mg148 6c 0,5664(7) 0,0285(7) 0,0077(5) 17(2) 1
M149 6c 0,5673(3) 0,2047(3) 0,8195(4) 18,3(9) 0,85(2) Zn + 0,15(2) Al
Mg150 6c 0,5694(7) 0,0317(7) 0,9212(5) 15(2) 1
Zn151 6c 0,5737(3) 0,0488(3) 0,1057(4) 20,2(6) 1
Zn152 6c 0,5747(3) 0,0499(3) 0,0598(4) 15,0(5) 1
Zn153 6c 0,5748(3) 0,0508(3) 0,8685(4) 21,4(6) 1
M154 6c 0,5748(3) 0,7291(3) 0,2501(4) 19,8(8) 0,87(2) Zn + 0,13(2) Al
M155 6c 0,5840(2) 0,6323(2) 0,2726(4) 16(1) 0,86(1) Zn + 0,14(1) Al
M156 6c 0,5849(3) 0,8968(3) 0,0094(4) 16,9(7) 0,82(2) Zn + 0,18(2) Al
Zn157 6c 0,5862(3) 0,8990(3) 0,9174(4) 16,5(8) 1
Mg158 6c 0,5861(8) 0,7129(7) 0,1973(5) 19(2) 1
Zn159 6c 0,5878(3) 0,4605(3) 0,1279(4) 16,5(8) 1
M160 6c 0,6122(3) 0,5365(3) 0,1641(4) 18,6(8) 0,85(2) Zn + 0,15(2) Al
M161 6c 0,6128(3) 0,9754(3) 0,8455(4) 17,8(8) 0,93(2) Zn + 0,07(2) Al
Zn162 6c 0,6133(3) 0,9727(3) 0,0825(4) 15,9(5) 1
M163 6c 0,6136(6) 0,5357(6) 0,2459(5) 30(2) 0,86(2) Mg + 0,14(2) Zn
Zn164 6c 0,6146(3) 0,3580(3) 0,0380(4) 18,7(6) 1
Mg165 6c 0,6169(7) 0,1825(7) 0,0838(5) 17(2) 1
M166 6c 0,6171(3) 0,1784(3) 0,8552(4) 16,7(8) 0,82(2) Zn + 0,18(2) Al
Mg167 6c 0,6177(7) 0,1788(7) 0,2301(5) 13(2) 1
Mg168 6c 0,6213(7) 0,1846(7) 0,9371(5) 16(2) 1
Zn169 6c 0,6263(3) 0,5266(3) 0,7962(4) 23,0(7) 1
Mg170 6c 0,6306(6) 0,8677(6) 0,9625(5) 11(2) 1
Mg171 6c 0,6343(7) 0,8690(7) 0,1079(5) 16(2) 1
M172 6c 0,6356(3) 0,6122(3) 0,2021(4) 17,8(8) 0,94(2) Zn + 0,06(2) Al
M173 6c 0,6385(2) 0,4334(2) 0,2721(4) 21(1) 0,91(2) Zn + 0,09(2) Al
M174 6c 0,6410(3) 0,2560(3) 0,1273(4) 18,4(8) 0,88(2) Zn + 0,12(2) Al
Zn175 6c 0,6422(3) 0,0818(3) 0,9643(4) 16,0(5) 1
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Tab. A.8.6: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für für
Al2,7Mg41,5Zn55,8, Probe Nr. 4 aus Tabelle 4.4.1, fortgesetzt.
Atom Wy. x y z Ueq Occ.
M176 6c 0,6596(3) 0,6861(3) 0,2374(4) 20,3(8) 0,84(2) Zn + 0,16(2) Al
Zn177 6c 0,6648(3) 0,5121(3) 0,2002(4) 20,4(6) 1
M178 6c 0,6678(3) 0,1545(3) 0,0374(4) 19,1(8) 0,94(2) Zn + 0,06(2) Al
M179 6c 0,6687(3) 0,1557(3) 0,8928(4) 18,7(7) 0,91(2) Zn + 0,09(2) Al
Zn180 6c 0,6768(3) 0,0016(3) 0,9411(4) 18,3(6) 1
Zn181 6c 0,6774(3) 0,0025(3) 0,9872(4) 16,6(5) 1
Zn182 6c 0,6867(3) 0,5843(3) 0,1276(4) 31(1) 1
Zn183 6c 0,6883(3) 0,0272(3) 0,8096(4) 20,3(8) 1
Mg184 6c 0,6883(8) 0,0278(8) 0,8891(5) 22(2) 1
Zn185 6c 0,6922(3) 0,4102(3) 0,2008(4) 25,7(6) 1
M186 6c 0,6934(3) 0,2314(3) 0,8181(4) 19,0(9) 0,83(2) Zn + 0,17(2) Al
Mg187 6c 0,6967(7) 0,6717(7) 0,8163(5) 16(2) 1
Mg188 6c 0,7036(5) 0,7880(5) 0,2723(5) 22(2) 1
M189 6c 0,7142(2) 0,6623(2) 0,2735(4) 22(1) 0,92(1) Zn + 0,08(1) Al
Mg190 6c 0,7153(7) 0,4831(7) 0,1568(5) 11(2) 1
M191 6c 0,7156(3) 0,4847(3) 0,2366(4) 15,8(7) 0,92(2) Zn + 0,08(2) Al
Mg192 6c 0,7171(7) 0,1223(7) 0,0825(5) 17(2) 1
Zn193 6c 0,7177(2) 0,3079(2) 0,9648(4) 15,0(5) 1
M194 6c 0,7182(4) 0,9283(4) 0,9179(4) 18(1) 0,52(2) Zn + 0,48(2) Al
Zn195 6c 0,7182(3) 0,1305(3) 0,9272(4) 16,1(6) 1
Zn196 6c 0,7202(3) 0,1332(3) 0,0009(4) 16,3(6) 1
Mg197 6c 0,7204(7) 0,1314(7) 0,8483(5) 19(2) 1
M198 6c 0,7381(3) 0,0018(3) 0,8449(4) 17,1(7) 0,83(2) Zn + 0,17(2) Al
M199 6c 0,7413(3) 0,8227(3) 0,8091(4) 17,3(8) 0,72(2) Zn + 0,28(2) Al
Zn200 6c 0,7427(3) 0,3852(2) 0,8905(4) 15,6(5) 1
Zn201 6c 0,7452(3) 0,2113(3) 0,9639(4) 15,0(5) 1
M202 6c 0,7588(3) 0,8968(3) 0,8454(4) 16,7(8) 0,83(2) Zn + 0,17(2) Al
Mg203 6c 0,7612(8) 0,6331(8) 0,9908(5) 20(2) 1
Mg204 6c 0,7669(7) 0,6386(7) 0,1743(5) 20(2) 1
M205 6c 0,7677(2) 0,4604(2) 0,2743(4) 16(1) 0,84(1) Zn + 0,16(1) Al
M206 6c 0,7687(7) 0,2817(7) 0,9188(5) 22(2) 0,94(2) Mg + 0,06(2) Zn
Zn207 6c 0,7737(3) 0,1090(2) 0,9639(4) 14,4(5) 1
Mg208 6c 0,7830(7) 0,9730(7) 0,8029(5) 22(2) 1
Zn209 6c 0,7910(3) 0,5356(3) 0,1996(4) 16,3(6) 1
M210 6c 0,7914(3) 0,9785(3) 0,8816(4) 17,7(9) 0,79(2) Zn + 0,21(2) Al
Zn211 6c 0,7949(3) 0,1834(3) 0,8929(4) 18,1(7) 1
Mg212 6c 0,8039(8) 0,7830(8) 0,8487(5) 23(2) 1
M213 6c 0,8165(3) 0,6106(3) 0,0372(4) 19,0(8) 0,94(2) Zn + 0,06(2) Al
Zn214 6c 0,8178(3) 0,6141(3) 0,1288(4) 18,6(8) 1
Mg215 6c 0,8218(7) 0,4356(7) 0,9908(5) 17(2) 1
Zn216 6c 0,8291(3) 0,1054(3) 0,8682(4) 23,2(6) 1
Mg217 6c 0,8319(8) 0,1359(8) 0,8210(5) 24(2) 1
M218 6c 0,8411(2) 0,6898(2) 0,2736(4) 21,6(1) 0,89(1) Zn + 0,11(1) Al
M219 6c 0,8443(3) 0,5138(3) 0,1274(4) 20,4(9) 0,83(2) Zn + 0,17(2) Al
M220 6c 0,8618(3) 0,7608(3) 0,2011(4) 16,7(8) 0,86(2) Zn + 0,14(2) Al
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Tab. A.8.7: Lageparameter und äquivalente isotrope Auslenkungsparameter (in pm2) für für
Al2,7Mg41,5Zn55,8, Probe Nr. 4 aus Tabelle 4.4.1, fortgesetzt.
Atom Wy. x y z Ueq Occ.
Mg221 6c 0,8668(7) 0,5882(7) 0,2442(5) 16(2) 1
Mg222 6c 0,8680(7) 0,2356(7) 0,2287(5) 18(2) 1
M223 6c 0,8704(3) 0,5900(3) 0,1645(4) 18,9(8) 0,88(2) Zn + 0,12(2) Al
M224 6c 0,8707(3) 0,9271(3) 0,8685(4) 26,0(9) 0,94(2) Zn + 0,06(2) Al
Mg225 6c 0,8765(8) 0,9140(7) 0,8225(5) 17(1) 1
Mg226 6c 0,8907(7) 0,0404(7) 0,8438(5) 17(2) 1
Zn227 6c 0,8918(3) 0,6632(3) 0,2018(4) 21,6(6) 1
Zn228 6c 0,8945(3) 0,7244(3) 0,0598(4) 20,2(6) 1
Zn229 6c 0,8954(3) 0,7257(3) 0,1056(4) 17,9(7) 1
M230 6c 0,9104(4) 0,0493(4) 0,7891(4) 19(1) 0,20(1) Zn + 0,80(1) Al
Mg231 6c 0,9109(7) 0,8479(7) 0,8896(5) 20(2) 1
M232 6c 0,9178(3) 0,9434(3) 0,2475(4) 19(1) 0,56(1) Zn + 0,44(1) Al
M233 6c 0,9199(3) 0,5631(3) 0,2004(4) 14,5(8) 0,89(2) Zn + 0,11(2) Al
Mg234 6c 0,9210(7) 0,7385(7) 0,0075(5) 17(2) 1
M235 6c 0,9559(3) 0,1776(3) 0,7991(4) 36(2) 0,76(2) Zn + 0,24(2) Al
Mg236 6c 0,9615(7) 0,8486(7) 0,0833(5) 21(2) 1
M237 6c 0,9705(2) 0,7165(2) 0,2728(4) 15(1) 0,76(1) Zn + 0,24(1) Al
Mg238 6c 0,9727(7) 0,6588(8) 0,1269(5) 17(2) 1
Mg239 6c 0,9736(7) 0,6569(7) 0,0378(5) 16(2) 1
Mg240 6c 0,9744(7) 0,5380(7) 0,1561(5) 21(2) 1
Zn241 6c 0,9984(3) 0,6750(3) 0,1781(4) 21,0(6) 1
Zn242 2b 0 0 0 30(2) 0,33(3)
Mg243 2b 0 0 0,029(1) 30(2) 0,31(3)
Mg244 2b 0 0 0,079(1) 30(2) 0,36(3)
Mg245 2b 0 0 0,1304(5) 30(2) 1
Al246 2b 0 0 0,1833(7) 30(2) 0,62(3)
Mg247 2b 0 0 0,206(1) 30(2) 0,38(3)
Al248 2b 0 0 0,2860(5) 30(2) 1
Mg249 2b 0 0 0,8459(6) 30(2) 1
Mg250 2b 0 0 0,8931(5) 30(2) 1
Al251 2b 0 0 0,9521(5) 30(2) 1
M252 2b 1/3 2/3 0,0461(4) 16(1) 0,92(3) Zn + 0,08(3) Al
Zn253 2b 1/3 2/3 0,1187(4) 20(1) 1
Mg254 2b 1/3 2/3 0,1985(6) 25(3) 1
Mg255 2b 1/3 2/3 0,2494(6) 24(3) 1
Mg256 2b 1/3 2/3 0,7992(6) 17(3) 1
M257 2b 1/3 2/3 0,8820(4) 14(1) 0,87(3) Zn + 0,13(3) Al
Mg258 2b 1/3 2/3 0,9630(6) 33(4) 1
Zn259 2b 2/3 1/3 0,0003(4) 16(1) 1
M260 2b 2/3 1/3 0,0819(6) 33(4) 0,83(3) Mg + 0,17(3) Zn
M261 2b 2/3 1/3 0,1650(4) 14(1) 0,88(3) Zn + 0,12(3) Al
Mg262 2b 2/3 1/3 0,2431(6) 17(3) 1
Mg263 2b 2/3 1/3 0,7971(6) 24(3) 1
Mg264 2b 2/3 1/3 0,8467(6) 25(3) 1
Zn265 2b 2/3 1/3 0,9275(4) 20(1) 1
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Abb. A.8.1: DSC der Probe Nr. 6 (RB_129, Tab. 4.4.1), 2 Zyklen zwischen 100 ◦C und 650 ◦C, Heizrate 5
K/min.
Abb. A.8.2: Pulverdiffraktogramm für die Probe Nr. 16 (RB_178) aus Tabelle 4.4.2. Neben der λ-Phase sind
die Reflexe einer anderen, bisher unbekannten Phase zu erkennen.
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Abb. A.8.3: Pulverdiffraktogramm für die Probe Nr. 4 (RB_0251) aus Tabelle 4.4.1. Die λ-Phase ist nur eine
Haupthase in dieser Probe, die zweite Hauptphase ist eine noch unbekannte Phase.
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Abb. A.8.4: Pulverdiffraktogramm für die λ-Phase, Probe Nr. 13 (RB_309) aus Tabelle 4.4.2.Die verfeinerten
Zellparameter betragen a = 22,54(2) Å, c = 59,47(6) Å.
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